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1 Einführung und Motivation 
Im Automobilbau ebenso wie im allgemeinen Maschinenbau und Flugzeugbau sind die 
Anforderungen hoch, über Gewichtsreduktionen den Ressourcenverbrauch zu senken und 
Emissionen zu reduzieren. Am Beispiel des Verbrennungsmotors wird deutlich, dass die 
Gewichtsreduktion mit einer Steigerung der Anforderungen an die Werkstoffe einhergeht. 
Um den Wirkungsgrad zu erhalten, kommt bei einer Motoroptimierung eine Drehzahler-
höhung nicht infrage, sodass Drehmoment und Leistung nur über eine Steigerung des 
Mitteldrucks erhöht werden können [1]. Dies führt zu einer höheren thermischen und 
mechanischen Belastung der Motorkomponenten und macht hohe spezifische Festigkeiten 
und Wärmeleitfähigkeiten erforderlich. So treten beispielsweise an einem PKW-Diesel-
motorkolben Temperaturen von über 400 °C und Drücke bis 200 bar auf, wie an einer 




Abbildung 1 Simulation der (a) Temperaturverteilung und (b) thermischen Spannungen an einem PKW-Dieselmo-
torkolben [2, S. 989] 
Um die thermomechanische Belastung zu reduzieren, muss möglichst viel Wärme abge-
führt werden. Dies wird durch eine hohe Wärmeleitfähigkeit erreicht. Gerade aber bei 
Anwendungen, die gleichzeitig hohe mechanische Eigenschaften erfordern, führt kein 
Weg am Zulegieren festigkeitssteigernder Elemente vorbei, was jedoch mit einer Reduk-
tion der Wärmeleitfähigkeit einhergeht, sodass zwei gegenläufige Ziele miteinander ver-
eint werden müssen [3, S. 6]. 
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Bei Einsatz in thermisch hoch beanspruchten Bauteilen sollten Werkstoffe somit mehrere 
Eigenschaften vereinen: 
 hohe Wärme- und Temperaturleitfähigkeit, um große Temperaturgradienten zu 
vermeiden 
 niedrige Wärmeausdehnung und niedriger E-Modul zur Reduktion thermischer 
Spannungen 
 ausreichende Festigkeit, insbesondere bei erhöhter Einsatztemperatur 
 je nach Anwendung ausreichende Duktilität und Kriechfestigkeit 
Für die Realisierung von Gewichtsreduktionen ist Aluminium mit einer niedrigen Dichte 
und den erreichbaren spezifischen Festigkeiten einiger Legierungen prädestiniert. Die 
hohe, auf die Dichte bezogene, sogenannte spezifische Festigkeit macht Aluminiumlegie-
rungen konkurrenzfähig zu Eisengusswerkstoffen. Insbesondere hoch- und warmfeste Alu-
miniumlegierungen, zu denen auch die AlCu-Legierungen zählen, kommen als Ersatz-
werkstoffe infrage [4], da sie auch unter Temperaturbelastung eine mit GJS vergleichbare 
spezifische Festigkeit aufweisen (s. Abbildung 2). Legierungen des Aluminium-Kupfer-
Systems kommen aus diesen Gründen vielfach in der Automobil- und Luftfahrtindustrie 
zur Anwendung [5]. 
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Abbildung 2 Vergleich der spezifischen Festigkeiten ausgewählter Werkstoffgruppen bis 300 °C ([6]; Daten aus [7, S. 
62, 8, 9, S. 13]) 
Ein erfolgreiches Beispiel stellt der Ersatz einer Stahlschweißkonstruktion einer Gehäuse-
Rüttelzelle einer Bohrlafette durch ein Gussteil aus einer hochfesten AlCu4Ti-Legierung 
dar [4]. Die Leichtmetallvariante brachte eine Vielzahl von Vorteilen mit sich, wie z.B. 
die Realisierbarkeit einer Herstellung als Gussteil. Das Gießen ermöglicht eine endkon-
turnahe Fertigung und damit reduzierte Nacharbeit, komplexere Geometrien, geringere 
Kerblasten und höhere Wärmeleitfähigkeiten aufgrund von wegfallenden Schweißnähten. 
Zudem führte die Anwendung einer Aluminiumlegierung zu werkstoffbedingt höheren 
Wärmeleitfähigkeiten und Gewichtseinsparungen. 
Zu Beginn des 19. Jahrhunderts wurden erstmals mit Zn und Ni legierte AlCu-Legierun-
gen entwickelt, die in erster Linie für die Anwendung in Flugzeugmotoren vorgesehen 
waren [10]. Eine Legierung, die eine besonders hohe Warmfestigkeit aufwies und als eine 
der ersten AlCu-Legierungen einer Wärmebehandlung unterzogen wurde, war eine 
AlCu4Ni-Legierung (Y-alloy). Die Y-alloy wurde in der 1920er Jahren, als sogenannte 
Rolls-Royce-Legierungen (RR50, RR53, …) hin zu besseren Gießeigenschaften weiterent-
wickelt. Bis heute sind AlCu-Legierungen vielfach untersucht [11–14] und weiterentwi-
ckelt [8, 15] worden. 
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AlCu-Schmelzen sind jedoch nach wie vor schwierig zu legieren und zu behandeln [10] 
und machen aufgrund einer eingeschränkten Gießbarkeit aufwendige Gießtechnologien 
erforderlich [16]. AlCu-Legierungen neigen während der Erstarrung zur Bildung von Lun-
kern und Warmrissen [11, 17, 18, S. 180]. 
Die Entwicklung einer AlCu-Legierung im Rahmen dieser Arbeit hat zum Ziel, über die 
Einstellung der chemischen Zusammensetzung ein anforderungsgerechtes Optimum zu 
finden, dass folgende Eigenschaften vereint:  
(a) eine gute Gießbarkeit, um die Verarbeitbarkeit im hoch effizienten Kokillen-
guss sicherzustellen, 
(b) eine hohe Warmfestigkeit, um eine ausgeprägte mechanische Beanspruchung 
bei hohen Betriebstemperaturen zu ermöglichen sowie  
(c) eine gute Wärmeleitfähigkeit, damit betriebsbedingte Wärme zügig von der 
Hitzequelle weggeleitet werden kann und lokale Wärmeeinflüsse auf das Gefüge 
und thermomechanische Belastungen reduziert werden. 
Dafür kommt die statistische Versuchsplanung zum Einsatz, um systematisch den Ein-
fluss von Legierungselementen auf die oben beschriebenen Eigenschaften zu ermitteln 
und anschließend ein Werkzeug zu entwickeln, das eine Legierungsauswahl anhand eines 
gewünschten Eigenschaftsprofils ermöglicht.  
In einem ersten Schritt wird in einer ausführlichen Literaturauswertung das Verständnis 
für die Erstarrungsvorgänge, den Einfluss von Legierungselementen auf die Eigenschaften 
von AlCu-Legierungen sowie zur statistischen Versuchsplanung aufgebaut. In Untersu-
chungen an konventionellen AlCu-Legierungen werden anschließend Referenzwerte unter 
einheitlichen Versuchsbedingungen als Basis für die Weiterentwicklung generiert. Im 
Vordergrund steht dabei die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften bis 300 °C, die 
Warmrissneigung und die thermophysikalischen Eigenschaften. Begleitend werden ther-
modynamische Berechnungen durchgeführt, um u.a. den Erstarrungsablauf, entstehende 
Phasen und zugehörige Temperaturen zu ermitteln. Im nächsten Schritt wird ein statis-
tischer Versuchsplan erarbeitet und in praktischen Versuchen ausgeführt. Auch hier wer-
den die für die Entwicklung relevanten Eigenschaften einbezogen und geprüft. Aus dem 
statistischen Versuchsplan wird im Anschluss eine optimale chemische Zusammensetzung 
ermittelt und in praktischen Versuchen untersucht. Diese Versuche dienen auch der Ve-
rifizierung des dem statistischen Versuchsplan zugrundeliegenden Regressionsmodells. 
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2 Charakterisierung von AlCu-Gusslegierungen 
2.1 Vorteile und Anwendungsgebiete 
Die AlCu-Legierungen weisen unter den Aluminiumgusswerkstoffen besonders hohe Fes-
tigkeiten sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erhöhten Temperaturen auf [1]. Auf-
grund der hohen erreichbaren Festigkeiten sind AlCu-Legierungen prädestiniert für An-
wendungen im PKW-Motorenbau. Insbesondere die Komponenten, die mit dem Verbren-
nungsraum in direktem Kontakt stehen, wie beispielsweise Hubkolben oder der Zylinder-
kopf, werden zunehmend aus hochfesten Aluminiumlegierungen hergestellt. Dies liegt 
darin begründet, dass die Leistungsanforderungen an PKW-Motoren im vergangenen 
Jahrzehnt aufgrund umweltpolitischer Anstrengungen in den Vordergrund getreten sind 
und sowohl Hubraum als auch Zylinderzahl bei gleichbleibender Leistung verringert wer-
den sollten [2, S. 5]. Für die Motorenentwicklung bedeutet das eine Erhöhung des Brenn-
raummitteldrucks und damit einhergehend einen erhöhten Wärmeeintrag und höhere 
mechanische Belastungen durch größeren Zylinderdruck [2, S. 6-7]. Fast alle der in Ta-
belle 1 aufgeführten, auf dem US-amerikanischen Markt gängigen AlCu-Legierungen 
kommen beispielsweise in der Herstellung von Zylinderköpfen in Otto- und Dieselmotoren 
zum Einsatz [3, S. 708]. Auch die in Deutschland vielfach eingesetzte, ursprünglich in 
Großbritannien entwickelte Legierung AlCuNiCoSbZr (RR350), kommt als Zylinderkopf-
legierung im Hochleistungsmotorsport zum Einsatz. Darüber hinaus werden auch Struk-
turbauteile in LKWs und zunehmend in PKWs sowie Getriebe- und Pumpengehäuse aus 
AlCu-Legierungen gefertigt [4, S. 14]. 
Über den Fahrzeugbau hinaus finden AlCu-Legierungen aufgrund der hohen spezifischen 
Festigkeit häufig im Flugzeugbau Anwendung [5, S. 418-419]. So wird beispielsweise die 
Legierung AlCuNiCoSbZr in Flugzeugklimatisierungssystemen eingesetzt, deren Kompo-
nenten Temperaturen von bis zu 200 °C ausgesetzt sind. Darüber hinaus kommen AlCu-
Legierungen in Flugzeugen auch für Kurbelgehäuse, Getriebegehäusen und Turbolader-
schaufeln zur Anwendung [4, S. 15]. 
In Deutschland werden überwiegend die Legierungen AlCu4Ti, AlCu4TiMg, AlCu4TiM-
gAg und AlCuNiCoSbZr eingesetzt, wobei die Legierung AlCu4Ti die vielseitigste Legie-
rung darstellt. Die erreichbaren Dehngrenzen, die in Tabelle 2 aufgeführt sind, schwan-
ken zwischen 145 und 220 MPa. Allerdings hängen diese vom Gießprozess- und dem 
Wärmebehandlungszustand ab. 
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Tabelle 1 Übersicht über Anwendungsgebiete unterschiedlicher, im US-amerikanischen Raum gängigen AlCu-Legie-
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AlCu4Ti (T6)1 330 220 7 95 2,75 
AlCu4Ti (T64)1 320 180 8 90 
AlCu4TiMg (T4)1 320 200 8 90   2,75 
AlCuNiCoSbZr 
(T7)2 
180-220 145-165 1-1,5 85-95   2,84 
AlCuNiCoSbZr 
(T5)2 
180-200 160-180 1-1,5 80-90 
1 getrennt gegossen, Kokillenguss, [12]; 2 getrennt gegossen, Sandguss, [13] 
2.2 Eigenschaften 
Zwar ist Kupfer (Cu) als Legierungselement entscheidend für die erreichbare Festigkeit 
der AlCu-Legierungen, gleichzeitig setzt es der Anwendbarkeit aber auch Grenzen. Cu 
gilt als Halbedelmetall und weist eine niedrigere Elektronegativität als Aluminium auf 
(Potentiale der praktischen Spannungsreihe U0,Cu=10 mV und U0,Al99,5=-667 mV in NaCl-
Lösung) [14, S. 327], was zur Folge hat, dass die Phase Al2Cu edler als die sie umgebende 
Al-Matrix ist und die AlCu-Legierungen anfällig für Korrosionsangriff macht. Insbeson-
dere bei einer ungeeigneten Wärmebehandlung kann das Legierungssystem der Span-
nungsrisskorrosion unterliegen [3], welche zu unvorhersehbarem, plötzlichem Bauteilver-
sagen führen kann. 
Das Eutektikum des binären AlCu-Systems, das ausschnittsweise in Abbildung 3 (a) 
dargestellt ist, liegt bei 33,3 Gew.-% Cu mit einer eutektischen Temperatur von 547 °C 
und besteht aus der intermetallischen Phase Al2Cu und α-Mischkristall (fcc in Abbil-
dung 3 (a)). Die theoretisch maximale Festigkeit liegt im binären Legierungssystem bei 
5,65 Gew.-% Cu, da der α-Aluminiummischkristall bei dieser Zusammensetzung die 
größte Löslichkeit für Cu-Atome aufweist [5, S. 438, 15, S. 426] und entsprechend der 
maximale Grad an Ausscheidungshärtung erzielbar ist. Aus diesem Grund liegt die tech-
nisch relevante Zusammensetzung für AlCu-Legierungen zwischen 4 und 6 Gew.-% Cu 
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Abbildung 3 Phasendiagramm des binären Aluminium-Kupfer-Systems von 0 bis 60 Gew.-% Cu (a) und eines Aus-
schnitts von 0 bis 10 Gew.-% Cu (b) 
Eine Zusammensetzung mit maximaler Cu-Löslichkeit im α-Mischkristall weist eine Li-
quidustemperatur von 645 °C ((2) in Abbildung 3 (b)) und eine Solidustemperatur von 
547 °C ((1) in Abbildung 3 (b)) auf. Die Temperaturdifferenz, das sogenannte Erstar-
rungsintervall, ist mit 98 °C dort am größten. Für die Erstarrung der Schmelze bedeutet 
das, dass die Schmelze über einen längeren Zeitraum in einem flüssig-festen Zustand 
verbleibt, bei dem der Festphasenanteil nach und nach über ein Temperaturintervall 
hinweg ansteigt. Dadurch wird die Speisung mit fortschreitender Erstarrung zunehmend 
erschwert, was gravierende Erstarrungsfehler nach sich ziehen kann. Besonders hevorzu-
heben sind die Lunkerneigung und die Anfälligkeit für Warmrisse. Die Verarbeitbarkeit 
der AlCu-Legierungen ist aufgrund der starken Anfälligkeit für Warmrisse eingeschränkt 
und macht aufwendige Gießverfahren, wie z.B. das Rotacast®-Verfahren (NEMAK) oder 
das HERO®-Verfahren (ARCONIC) sowie aufwendige konstruktive Lösungen, etwa bei 
aufgeladenen Porschemotoren, erforderlich. In der Reihe der Porsche-Motoren gab es für 
hoch beanspruchte Motoren eine zweiteilige Ausführung des Zylinderkopfes, bei der der 
kolbenseitige Bereich aus der Legierung AlCuNiCoSbZr hergestellt und für den oberen, 
weniger beanspruchten Bereich eine AlSiCu-Legierung verwendet wurde [16] 
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3 Theoretische Grundlagen für eine Legierungsentwicklung 
Es ist bekannt, dass ein hoher Gehalt an Eutektikum einer Legierung einerseits die 
Warmrissanfälligkeit, aber andererseits auch die Wärmeleitfähigkeit reduziert. In dieser 
Arbeit wird vorgestellt, wie die Zielkonflikte - verbesserte Warmfestigkeit, gute Wärme-
leitfähigkeit und reduzierte Warmrissanfälligkeit - zu einer optimierten AlCu-Legierung 
für den Einsatz im Kokillenguss zusammengeführt werden können. 
3.1 Allgemeines zu Aluminium und Aluminiumlegierungen  
Mit einer Dichte von 2,57 bis 2,81 g/cm3 fallen Aluminium und seine Legierungen neben 
anderen Metallen wie Titan und Magnesium in die Gruppe der Leichtbauwerkstoffe und 
zeichnen sich durch hohe erreichbare Festigkeiten aus [22, S. 64]. Reines Aluminium weist 
einen Schmelzpunkt von 660,4 °C und eine hohe Wärmeleitfähigkeit von 237,0 W/mK 
auf [22, S. 64, 34, S. 331], welche durch Zulegieren weiterer Elemente auf z.B. 160 W/mK 
bei AlSi7Mg-Legierung bzw. 120 W/mK bei AlSi8Cu3 abgesenkt wird [35, S. 289]. Alu-
miniumlegierungen verfügen somit über eine deutlich höhere Wärmeleitfähigkeit als ei-
senbasierte Werkstoffe mit Wärmeleitfähigkeitswerten zwischen 15 W/mK bei einem 
rostfreien Stahl und 32-36 W/mK in Sphäroguss [36, S. 387]. Hohe Wärmeleitfähigkeit 
führt insbesondere bei thermisch beanspruchten Teilen zu einer thermischen Entlastung, 
da die Wärme zügig von der Hitzequelle abgeleitet werden kann.  
Während reines Aluminium eine relativ niedrige Festigkeit bei sehr hoher elektrischer 
Leitfähigkeit aufweist, was es prädestiniert für den Einsatz als elektrischen Leiter in 
Flugzeugen macht, sind Festigkeitssteigerungen durch Zulegieren anderer Elemente mög-
lich. Die wichtigsten Legierungselemente sind dabei Silizium, Kupfer, Magnesium und 
Zink.  
Aluminiumlegierungen können in Knetlegierungen und Gusslegierungen aufgeteilt wer-
den. Während Knetlegierungen nach dem Vergießen in sogenannte Halbzeuge (z.B. 
Rohre, Bleche, Profile) noch umgeformt werden (z.B. durch Schmieden, Walzen, Strang-
pressen, Tiefziehen), bevor sie ihre Endkontur erhalten, werden Gusslegierungen in Ur-
formverfahren endkonturnah gegossen, was Gussteile vergleichsweise kostengünstig 
macht. Gängige Gießverfahren für Formguss sind Sandguss (Guss in verlorener Form aus 
bentonit- oder furanharzgebundenem Sand), Kokillenguss (Guss in Dauerformen aus 
Stahl) und Druckguss (Guss unter Einwirkung von Druck in Dauerformen aus Stahl). 
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Darüber hinaus gibt es Sonderverfahren wie Feinguss (Guss in verlorener Form aus ge-
brannter Keramik-Sand-Mischung) und Rotationsguss (Guss unter rotatorischer Bewe-
gung einer Dauerform). 
3.2 Gussgefüge von Aluminiumkupfergusslegierungen 
Das Gussgefüge von Aluminiumlegierungen kann über unterschiedliche Eigenschaften, 
wie z.B. die mittlere Korngröße, den Anteil und die Morphologie intermetallischer Pha-
sen, den sekundären Dendritenarmabstand sowie Kornseigerung beschrieben werden. 
Eine tabellarische Übersicht ist in Tabelle 3 dargestellt.  
Tabelle 3 Gefügeeigenschaften in Gusslegierungen und deren Einflussfaktoren 
Gefügeeigenschaft Einflussfaktoren 
Mittlere Korngröße Kornfeinungsmittel; chemische Zusammen-
setzung 
Sekundärer Dendritenarmabstand Abkühlungsgeschwindigkeit 
Anteil und Morphologie intermetalli-
scher Phasen 
Chemische Zusammensetzung 
Kornseigerung Abkühlungsgeschwindigkeit; chemische Zu-
sammensetzung 
 
Einen bedeutenden Einfluss auf die Warmrissneigung sowie die mechanischen und ther-
mophysikalischen Eigenschaften haben bei AlCu-Gusslegierungen insbesondere die Korn-
größe, der sekundäre Dendritenarmabstand, die im Gefüge vorliegenden intermetallischen 
Phasen und der Anteil gelöster Elemente im Mischkristall. 
3.2.1 Erstarrungsvorgänge und Einfluss der Kornfeinung  
Mit Unterschreiten der Liquidustemperatur setzt bei Metallschmelzen die Erstarrung ein. 
Unter Freisetzung latenter Wärme werden an homogenen oder heterogenen Keimstellen 
Kristalle gebildet, die wachsen bis die Schmelze vollständig erstarrt ist. Bei reinen Me-
tallen und eutektischen Legierungen entstehen bei einer gleichbleibenden Temperatur 
( = 	
) Kristalle von einer (reine Metalle) bzw. zwei Phasen (Eutektikum), wäh-
rend bei Legierungen die Erstarrung über eine Temperaturdifferenz hinweg ( −
	
 = Δ) erfolgt und Kristalle unterschiedlicher Phasen entstehen. In stark un-
tereutektischen Legierungen erstarrt zuerst Aluminiummischkristall und anschließend 
entstehen aus der mit Legierungselementen angereicherten Schmelze intermetallische 
Gussgefüge von Aluminiumkupfergusslegierungen 
11 
Phasen, die in einem nachfolgenden Lösungsglühprozess entweder aufgelöst werden, wie 
z.B. die Phasen Al2Cu, Al2CuMg, Mg2Si, oder unlöslich sind, wie z.B. Al6(Fe, Mn), Al3Fe 
oder Al7Cu2Fe [37, S. 77-78]. Die intermetallischen Phasen sind begrifflich abzugrenzen 
von intermetallischen Verbindungen. Letztere weisen eine stöchiometrische Zusammen-
setzung auf und sind wertigkeitsgerecht, während intermetallische Phasen einen begrenz-
ten Homogenitätsbereich aufweisen und wertigkeitsfremd auftreten können [32, S. 141].  
Bei Gusslegierungen tritt aufgrund der verhältnismäßig schnellen Abkühlung immer eine 
Unterkühlung der Schmelze unter die Gleichgewichtstemperaturen auf. Dabei nimmt die 
Abkühlungsgeschwindigkeit bei den konventionellen Gießverfahren vom Sandguss über 
den Kokillenguss bis zum Druckguss zu.  
Mit der Abkühlung der Schmelze bzw. des erstarrten Metalls nimmt die Bewegungsener-
gie der Atome ab, was eine Zunahme der Teilchen pro Volumeneinheit, also der Dichte, 
nach sich zieht. Beim Übergang vom schmelzflüssigen, ungeordneten in den erstarrten, 
kristallisierten Zustand kommt es zu einer Unstetigkeit in der Volumenabnahme, wie in 
Abbildung 4 zu sehen ist. Aluminium kristallisiert in einem kubisch-flächenzentrierten 
(kfz) Kristallgitter, das eine höhere Packungsdichte als das kubisch-raumzentrierte Gitter 
(krz) aufweist. Kfz-Gitter reagieren stärker auf eine Festigkeitssteigerung als andere Git-
ter (hexagonal oder krz) und weisen aufgrund einer optimalen Anzahl an Gleitebenen 
eine höhere Duktilität auf als andere Kristallgitterarten [38, S. 158].  
 
Abbildung 4 Volumenveränderung während der Abkühlung und Erstarrung einer Legierung mit Volumenkontraktion 
α, Liquidustemperatur TL und Solidustemperatur TS [9, S. 178] 
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3.2.2 Keimbildung und Kristallwachstum 
Die Erstarrung kann in zwei sequenzielle Prozesse unterteilt werden: die Keimbildung 
und das Kristallwachstum. Die Keimbildung wird unterschieden in die homogene Keim-
bildung, bei der sich Atome kristallografisch anordnen und Keime bilden [36, S. 529], 
und die heterogene Keimbildung, bei der α-Mischkristall an in der Schmelze befindlichen 
Fremdsubstraten ankeimt. Alle Keimbildungsarten haben gemeinsam, dass eine Unter-
kühlung vorliegen muss [39], damit wachstumsfähige Keime entstehen können. Je stärker 
die Unterkühlung, desto kleiner ist der kritische Keimradius, ab dem Keime wachstums-
fähig werden [36, S. 529, 40, S. 30]. Die homogene Keimbildung erfordert eine hohe Un-
terkühlung [40, S. 36] und erfolgt deshalb bevorzugt an Formwänden, wo eine hohe ther-
mische Unterkühlung der Schmelze vorliegt oder an in der Schmelze befindlichen Oxiden 
[40, S. 37]. Bei der heterogenen Keimbildung ist die notwendige Unterkühlung zur Kris-
tallisation des α-Mischkristalls am Fremdsubstrat aufgrund der herabgesetzten Aktivie-
rungsenergie geringer [40, S. 36]. Je höher die Abkühlungsgeschwindigkeit in einer 
Schmelze ist, desto größer ist die Unterkühlung und desto mehr Keime werden in der 
Schmelze aktiviert, sodass die Korngröße sinkt.  
Das Kristallwachstum, das nach Überschreiten des kritischen Keimradius einsetzt, wird 
überwiegend durch die vorherrschenden Temperaturgradienten bestimmt. Eine gleichge-
wichtsnahe Erstarrung, bei der sowohl im Festen als auch im Flüssigen vollständige Dif-
fusion und damit ein Konzentrationsausgleich stattfinden kann, erfordert unendliche 
langsame Abkühlung, wie sie in realen Gussstücken kaum vorzufinden ist [22, S. 730]. 
Bei schnellerer Abkühlung kommt es vor der Erstarrungsfront zu einer Anreicherung an 
Elementen (Seigerung) und dadurch aufgrund der lokal veränderten Zusammensetzung 
der Schmelze zu einer Reduktion der Schmelzetemperatur als es im weiter von der Er-
starrungsfront entfernten Rest der Schmelze mit Ausgangskonzentration c0 der Fall ist 
[32, S. 393-395, 41, S. 202]. Diese lokal begrenzte Reduktion der Schmelzetemperatur vor 
der Erstarrungsfront wird als konstitutionelle Unterkühlung bezeichnet und ist die 
Hauptursache für dendritisches Wachstum in Legierungen [32, S. 393-395]. Da die Kris-
tallisation grundsätzlich entgegen der Richtung der Wärmeabfuhr erfolgt, ist der Grad 
der Unterkühlung entscheidend dafür, ob die an der Erstarrungsfront durch die Kristal-
lisation freigesetzte latente Wärme durch die Fest- oder die Flüssigphase abgeführt wird. 
Im letzteren Fall wird dendritisches Wachstum bevorzugt, weshalb von Formwänden aus 
bevorzugt dendritisches Wachstum in die thermisch stark unterkühlte Schmelze erfolgt 
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[32, S. 390-391]. Erfolgt die Wärmeabfuhr aufgrund einer geringen Unterkühlung hinge-
gen durch das bereits erstarrte Material, bilden sich in die Schmelze hineinwachsende 
Kristalle aufgrund der dort herrschenden, gleichgewichtsnahen und damit höheren Tem-
peraturen zurück und es entstehen globulitische Körner [32, S. 390].  
Ein Großteil der Forschung nimmt eine strikte Trennung zwischen beiden Vorgängen 
Keimbildung und Kornwachstum vor und sieht sie als voneinander unabhängige Größen 
an. Eine neuere Theorie von StJohn et al. [42] geht jedoch davon aus, dass es aufgrund 
der sich mit den Keimbildungs- und Keimwachstumsvorgängen verändernden chemischen 
Zusammensetzung zu einer wechselseitigen Beeinflussung der beiden Prozesse kommt und 
sie nicht getrennt voneinander betrachtet werden können (sog. „interdependence the-
ory“). Auf diese Theorie wird im nachfolgenden Kapitel zu den Kornfeinungsmechanis-
men detaillierter eingegangen. 
Die auftretende Volumenabnahme während der Abkühlung der Schmelze und der Fest-
phase kann zu Lunkern führen, wenn die Volumenabnahme nicht durch nachfließende 
Schmelze kompensiert wird (Nachspeisung). Bei eutektischen Zusammensetzungen er-
reicht die Fließfähigkeit von Legierungen ein Maximum [37, S. 209], sodass ein hoher 
Anteil Eutektikum vorteilhaft ist hinsichtlich einer hohen Speisungsfähigkeit. Die Spei-
sungsmechanismen werden von Campbell [41, S. 353] in mehrere Phasen unterteilt und 
sind in Abbildung 5 schematisch dargestellt: Flüssigspeisung (A), Massenspeisung (B), 
interdendritische Speisung (C) und Feststoffspeisung (D). Die folgenden Ausführungen 
zu den Speisungsmechanismen orientieren sich an den Darstellung in [41, S. 353]. Die 
Flüssigspeisung (A) ist die zuerst auftretende Speisungsart und bei glattwandig erstar-
renden Schmelzen auch die einzige. Bei der Flüssigspeisung treten keine größeren Kom-
plikationen auf. Erstarrungsfehler, die durch unzureichende Flüssigspeisung auftreten, 
können durch eine Anpassung der Dimension und der Lage von Speisern verhindert wer-
den. In der Massenspeisungsphase (B) liegen erste kristallisierte Körner sowie Flüssig-
phase parallel vor, sodass eine Art Suspension (engl. slurry) entsteht, die weiterhin fließ-
fähig ist. Diese Speisungsphase ist stark abhängig von der Kornform (dendritisch, fein-
dendritisch oder globulitisch), der Korngröße und dem Gussteilquerschnitt, sodass der 
Gießer hier in erster Linie über die Kornfeinung Verbesserungen erzielen kann. Mit fort-
schreitender Erstarrung und damit zunehmendem Anteil an Festphase beginnen die Kör-
ner sich zu berühren (interdendritische Speisung (C)). Es entsteht ein zunehmend dichter 
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werdendes Netzwerk aus Festphase, wodurch die Fließfähigkeit der Restschmelze einge-
schränkt wird. Die Fließfähigkeit ist bei dendritischer Erstarrung deutlich stärker einge-
schränkt als bei globulitischen Körnern. Eine wirksame Möglichkeit die interdendriti-
schen Bereiche zu speisen, besteht in der Verfügbarkeit eines Eutektikums, das als letzte 
Phase erstarrt. Der letzte Speisungsmechanismus ist der der Feststoffspeisung (D). Im 
Gussteilinneren entsteht durch die Erstarrungskontraktion ein Unterdruck, der zu einem 
Kollaps des bereits erstarrten Materials führt. Auf der Gussteiloberfläche kann diese 
Speisungsart Einfallstellen hervorrufen, wobei es sich um einen Einfall von etwa 0,05 bis 
0,1 % der Oberfläche handelt, was sich insbesondere bei geringen Querschnitten als Ober-
flächenrauheit abzeichnet [43]. 
 
Abbildung 5 Schematische Darstellung der Speisungsmechanismen (in Anlehnung an [41, S. 353]) 
 
3.2.3 Kornfeinungsmechanismen bei Aluminiumgusslegierungen 
Feine, homogen verteilte Körner wirken sich positiv auf die mechanischen und gießtech-
nologischen Eigenschaften von Aluminiumgusslegierungen aus. Eine hohe Anzahl an Kör-
nern bewirkt höhere Festigkeiten aufgrund des mit wachsender Anzahl an Korngrenzen 
erhöhten Versetzungswiderstandes. Die Speisung und die Warmrissbeständigkeit werden 
durch geringe Korngrößen verbessert: feine, im besten Fall globulitisch ausgebildete Kör-
ner können während des Erstarrungsvorgangs bei Vorhandensein einer Flüssigphase ge-
geneinander abgleiten und so einerseits eine längere Massenspeisungsphase ermöglichen 
und andererseits auftretende Spannungen ausgleichen. 
Die Kornfeinungseffektivität hängt in Aluminiumlegierungen von der Art und dem Anteil 
wirksamer Keimstellen sowie den gelösten Elementen ab. Als wirksamste heterogene 
Keime wirken Partikel, die eine geringe Gitterfehlpassung zur Matrix aufweisen, wie 
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Bramfitt [44] in Untersuchungen an Eisenlegierungen  herausgefunden hat. Bei Alumini-
umlegierungen kommen deshalb insbesondere die Phasen TiB2, AlB2 und TiAl3 als wirk-
same Keimbildner infrage. Diese weisen Gitterfehlpassung von 5,9 %, 5,2 % bzw. 4 % 
([45], zitiert nach [46]) auf und entsprechend wird TiAl3 die höchste Keimwirksamkeit 
nachgesagt [47]. Johnsson et al. [48] formulierten nach Untersuchungen zur Wechselwir-
kung zwischen Ti und B in Kornfeinungsmitteln die These, dass TiB2 als Keim wirksam 
werden kann, wenn Ti gelöst, also nicht in einer Phase gebunden, in der Aluminium-
schmelze vorliegt. Diese Theorie wird als das sogenannte „solute paradigm“ bezeichnet. 
Zwar sind TiB2-Partikel in der Schmelze für längere Zeit stabil als TiAl3, die sich insbe-
sondere im Fall einer hypo-peritektischen Zusammensetzung (< 0,15 Gew.-% Ti) binnen 
einer Minute auflösen, jedoch können sie nur in Kombination mit Ti als Keimbildner 
aktiv werden [48]. Immer wieder war in Untersuchungen dieses Phänomen beobachtet 
worden, dass sich um TiB2 eine Schicht TiAl3 bildet, die wiederum als Keim für α-Alu-
minium wirkt – die sogenannte „duplex theory“ ([49], zitiert nach [50–52]). Zwar wird 
auch Zr als Kornfeinungsmittel in AlCu-Legierungen zugeben, da dieses insbesondere in 
Kombination mit Sc eine hohe Kornfeinungseffektivität gezeigt hat [53], allerdings kann 
es zu sogenannten „Vergiftungseffekten“ kommen, wenn Zr und TiB2 parallel in der 
Schmelze vorliegen und das Ersetzen von Ti durch Zr zu einer (Ti1-x, Zrx)B2-Phase zu 
einer Veränderung der Gitterparameter der Phase führt [37, S. 104].  
Dem „solute paradigm“ gingen Untersuchungen von Tarshis et al. [54] an Ni-Legierungen 
und später von Maxwell und Hellawell [55] an binären Al-Legierungen voraus, die von 
Spittle und Sadli [56] erweitert wurden. Tarshis et al. [54] stellten zur Quantifizierung 
des Einflusses gelöster Elemente auf die Kornfeinung ein Konzept zur Wachstumshem-
mung auf. Die Annahme des Konzepts ist, dass Legierungselemente in Gusslegierungen 
durch ihr unterschiedlich stark ausgeprägtes Seigerungsverhalten die konstitutionelle Un-
terkühlung verändern und damit Einfluss auf die Aktivierung in der Schmelze vorhande-
ner Keime nehmen [49]. Spittle und Sadli folgerten aus ihren Untersuchungen, dass die 
durch die Unterkühlung verursachte Aktivierung von Keimstellen beschränkt wird durch 
beim Kristallisationsvorgang entstehende latente Wärme [56]. Deutlich wird dies daran, 
dass die mit 0,2 Gew.-% AlTi5B1 gefeinten Legierungen AlCu und AlSi in Abbildung 6 
bei 110-120 µm ein Plateau erreichen, unter welches die Korngrößen scheinbar nicht 
fallen. 
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Abbildung 6 Korngrößen in binären Al-Legierungen in Abhängigkeit vom Elementegehalt unter Zugabe von 
0,2 Gew.-% AlTi5B1; nach [20] 
Der Wert zur Quantifizierung der konstitutionellen Unterkühlung wird im Gießereikon-
text mit GGI (grain growth index, laut Patentanmeldung von Bäckerud et al. [57]) oder 
mit GRF (growth restriction factor) [49] bezeichnet. Als Eingangsgrößen gehen der Ver-
teilungskoeffizient k, die Menge des Elementes c0 sowie die Steigung der Liquiduslinie mL 
ein, die aus dem zugehörigen binären Phasendiagramm ermittelt wird (in Anlehnung an 
[55]):  
 =   − 1 
Die zugehörigen Literaturkennwerte sind in Tabelle 4 aufgeführt. Idealerweise liegt der 
GRF zwischen 10 und 36, um geringstmögliche Korngrößen zu erzielen [57]. Anpassungen 
können über die Zugabe von Ti zur Erhöhung des Anteils an gelöst vorliegendem Ti oder 
über die Zugabe von B zur Reduktion des Anteils an gelöst vorliegendem Ti durch die 
Bildung von Boriden erfolgen. 
Das Konzept des GRF hat jedoch mehrere Einschränkungen:  Es wurde anhand von 
Daten binärer Legierungen entwickelt und vernächlässigt entsprechend mögliche Wech-
selwirkungen zwischen Elementen [58]. Zudem wurde die Anwendbarkeit nur für Korn-
größenunterschiede zwischen 125 und 1000 µm nachgewiesen [57] und es berücksichtigt 
den Einfluss von heterogenen Keimen nicht. 
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Tabelle 4 Verteilungskoeffizient k und Steigung der Liquiduslinie mL zur Berechnung des GRF; * [39]; ** [59] 
Element k mL (k-1) x mL 
Ti* 7,80 33,30 226,44 
Be** 0,15 -18,75 15,94 
Pb** 0,01 -11,70 11,58 
Zr* 2,50 4,50 6,75 
Na** 0,02 -6,70 6,60 
Si* 0,11 -6,60 5,87 
Ni* 0,01 -3,30 3,28 
Mg* 0,51 -6,20 3,04 
Co** 0,01 -3,00 2,98 
Fe* 0,02 -3,00 2,94 
Cu* 0,17 -3,40 2,82 
Sb** 0,05 -2,00 1,90 
Ag** 0,20 -1,30 1,04 
Zn** 0,40 -1,60 0,96 
Mn* 0,94 -1,60 0,10 
Sn** 0,00 -0,02 0,02 
 
Den Werten in Tabelle 4, die der Größe des Einflusses nach sortiert sind, ist zu entneh-
men, dass Ti den stärksten Einfluss hat. Danach folgen mit deutlich geringerem Einfluss 
typische Legierungselemente wie Si, Mg und Cu. Bei den Untersuchungen von Spittle 
und Sadli fällt auf, dass der wachstumshemmende Effekt von Cu bei Gehalten bis etwa 
5 Gew.-% deutlich ausgeprägt ist (s. Abbildung 7). Bei Mn steigt die Korngröße ab 
einem Gehalt von 0,6 Gew.-% wieder an, jedoch stellen Spittle und Sadli keine weiteren 
Überlegungen zu dieser Beobachtung an. Der Einfluss von Si ist stärker ausgeprägt als 
bei Cu. 
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Abbildung 7 Korngrößen in binären Al-Legierungen in Abhängigkeit vom Elementegehalt; nach [56] 
3.2.4 Festigkeitsmechanismen  
Die bei AlCu-Legierungen für die hohe Festigkeit sowohl bei Raumtemperatur als auch 
bei erhöhten Temperaturen verantwortliche ausscheidungshärtende Phase ist Al2Cu, wel-
che thermisch stabil ist und unter Temperatureinfluss kaum vergröbert [60, 61]. AlCu-
Legierungen zählen, wie auch AlZn-Legierungen und Legierungen aus dem System 
AlMgSi, zu den aushärtbaren Aluminiumlegierungen, die einer Wärmebehandlung be-
dürfen, um das Festigkeitsmaximum zu erreichen. Bei einer Wärmebehandlung von 
AlCu-Gusslegierungen sind die drei Prozessschritte Lösungsglühen, Abschrecken und 
Auslagerung erforderlich, wobei der Schritt der Auslagerung bei Raumtemperatur oder 
erhöhter Temperatur (Warmauslagerung) erfolgen kann. 
In einem Lösungsglühprozess werden die während der Erstarrung metastabil ausgeschie-
denen Phasen zunächst wieder in Lösung gebracht, sodass ein homogener α-Mischkristall 
entsteht [31, S. 250]. Kupfer weist in festem Aluminium eine mit sinkender Temperatur 
abnehmende Löslichkeit auf, die von maximal 5,65 Gew.-% bei 547 °C auf 4 Gew.-% bei 
500 °C auf bis zu 0,5 Gew.-% bei 300 °C abfällt [62, S. 11-12]. Die abnehmende Löslich-
keit führt dazu, dass durch ein anschließendes Abschrecken auf Raumtemperatur der 
Aluminiummischkristall mit Cu übersättigt und damit in einem metastabilen Zustand 
vorliegt. Durch die anschließend einsetzende Entmischung des übersättigten Mischkris-
talls, werden energetisch stabilere Konfigurationen angestrebt, d.h. die Bildung stabiler 
Ausscheidungen gefördert. Dieser Ausscheidungsprozess erfolgt diffusionsgesteuert, erfor-
dert für die Umwandlungen entsprechend ausreichend Zeit und geht bei erhöhter Tem-
peratur schneller vonstatten als bei Raumtemperatur [9, S. 92, 31, S. 250]. Somit bilden 
sich unmittelbar nach dem Abschrecken bei Raumtemperatur GPI-Zonen [31, S. 250]. 
Die Ausscheidungsfolge stellt sich folgendermaßen dar [9, S. 120-121]:  
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In Abbildung 8 sind in Teil I die Kristallstrukturen der GP-Zonen sowie der GPII-/Θ‘‘-
, Θ‘- und Θ-Phasen dargestellt. Zuerst bilden sich kohäerente Guinier-Preston-Zonen der 
Stadien I und II bzw. Θ‘‘. Bei der GPI-Zone handelt es sich um monoatomare Cu-Schich-
ten im α-Al-Mischkristall mit etwa 100 Å Durchmesser. GPII-Zonen bzw. Θ‘‘-Phasen 
bestehen aus mehreren übereinander gelagerten monoatomaren Schichten aus abwech-
selnd Cu und Al und werden durch eine Warmauslagerung für fünf Stunden bei 160 °C 
[31, S. 250] gebildet.  Sie verzerren die umgebene Matrix tetragonal und erreichen Dicken 
von etwa 100 Å und Durchmesser von 1500 Å [31, S. 250-254]. Die GP-Zonen verzerren 
aufgrund ihrer Kohärenz die umgebende Matrix und erhöhen dadurch den Widerstand 
gegen Versetzungsgleiten. Das Versetzungsgleiten wird bei kohärenten Phasen durch den 
Kelly-Fine-Mechanismus (Schneidmechanismus) dominiert, bei dem Ausscheidungen 
durch Versetzungsebenen geschnitten werden (s. Abbildung 8 III. a)).  
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Abbildung 8 Darstellung (I) der Kristallstrukturen der GP-Zonen, Θ‘‘-,Θ‘- und Θ-Phasen sowie (II) die zugehörigen 
Aufnahmen eines Durchstrahlungselektronenmikroskops und (III) der zuzuordnenden Zustände nach Auslagerungs-
dauer mit Anzeige des dominierenden Versetzungsmechanismus (in Anlehnung an [31, S. 254, 36, S. 542, 63, S. 
44])  
Mit zunehmender Auslagerungszeit (bei 160 °C > 5 Stunden) und –temperatur (bei 
> 240 °C > 24 Stunden) wandeln sich die GP-Zonen in die teilkohärent vorliegende, 
metastabile Phase Θ‘ um [31, S. 250]. Sie weist eine tetragonale Struktur auf, liegt mit 
einer Dicke von 300 Å gröber vor als die GP-Zonen (s. Abbildung 8 I. c) und II.) und 
wird von Versetzungen überwiegend umgangen. In einem Zustand, wo Θ‘‘- und Θ‘-Pha-
sen gleichzeitig vorliegen, wird aufgrund der parallel auftretenden Biege- und Schneid-
mechanismen ein Festigkeitsmaximum erreicht (s. Abbildung 8 III.) [31]. Bei ausreichend 
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langer Auslagerungdauer bzw. -temperatur wird schließlich aus der Θ‘-Phase die tetra-
gonale Gleichgewichtsphase Θ gebildet, die inkohärent zur Matrix vorliegt [9, S. 92]. Die 
Gitterverzerrung, die bei dieser Umwandlung verloren geht, führt zu einer weiteren Fes-
tigkeitsabnahme, wie in Abbildung 8 III. d) zu sehen ist. Der Umgehungsmechanismus 
überwiegt zunehmend und die Festigkeit sinkt nach und nach ab. Dieser Zustand wird 
als überaltert bezeichnet [64, S. 214]. Für einen Einsatz einer AlCu-Legierung bei erhöh-
ter Temperatur ist der inkohärente Zustand den zuvor auftretenden metastabilen Aus-
scheidungszuständen vorzuziehen, da dann im Gefüge keine Veränderungen der Ausschei-
dungsstadien mehr auftreten, sondern lediglich eine Phasenvergröberung erfolgt.  
Zschech [65] hat aus seinen Untersuchungen an AlCu4-Legierungen ein isothermes Zeit-
Temperatur-Umwandlungsschaubild (ZTU-Schaubild) abgeleitet, welches in Abbildung 
9 zu sehen ist, das die Umwandlungspunkte der einzelnen Stadien bzw. Ausscheidungen 
der untersuchten Legierung in Abhängigkeit von Auslagerungszeit und – temperatur an-
schaulich darstellt. Die im ZTU-Schaubild angegebenen Umwandlungspunkte unterschei-
den sich vermutlich aufgrund unterschiedlicher chemischer Zusammensetzungen leicht 
von den in [31, S. 250-254] angegebenen Zeiten und Temperaturen. 
 
Abbildung 9 ZTU-Diagramm einer AlCu4-Legierung; [66], nach [65] 
Neben der Ausscheidungshärtung tragen auch Mischkristallhärtung, Kornfeinung und 
Dispersionshärtung durch Einschränkung von Versetzungsbewegungen zur Festigkeits-
steigerung von Aluminiumkupfergusslegierungen bei. Bei der Mischkristallhärtung 
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kommt es durch das zulegierte Cu, das einen größeren Atomradius als Al aufweist, zu 
Gitterverzerrungen, was den Versetzungsbewegungswiderstand erhöht [32, S. 272]. Zuge-
setzte nichtmetallische Partikel, sogenannte Dispersoide mit Größen zwischen 0,05 und 
0,5 µm, können von Versetzungen nur umgangen werden (Orowan-Mechanismus), sodass 
sich Versetzungsringe um die Dispersoide bilden, die nachfolgende Versetzungsbewegun-
gen zusätzlich einschränken [32, S. 281, 37, S. 79]. Die Dispersionshärtung führt zur einer 
stärkeren Verfestigung als die Mischkristallhärtung [32, S. 281]. 
3.2.5 Gießbarkeit  
Die Qualität eines Gussstücks hängt maßgeblich von der Gießbarkeit des Werkstoffs ab. 
Die Gießbarkeit wird durch das Formfüllungsvermögen, das Fließvermögen, das Spei-
ungsvermögen, die Volumenkontraktion und die Warmrissanfälligkeit bestimmt. Diese 
sogenannten gießtechnologischen Eigenschaften sind werkstoffspezifisch, werden aber 
darüber hinaus durch Spuren- und Begleitelemente beeinflusst.  
3.2.5.1 Fließ- und Formfüllungsvermögen 
Das Fließ- und Formfüllungsvermögen einer Metallschmelze wird während des Gießens 
von den physikalischen Eigenschaften Viskosität und Oberflächenspannung sowie von 
der Erstarrungsart der Legierung mitbestimmt [18, 34]. Mit abnehmender Temperatur 
nehmen sowohl die Viskosität als auch die Oberflächenspannung ab. Je größer die Diffe-
renz zwischen Gieß- und Liquidustemperatur, der sogenannten Überhitzung, ist, desto 
besser fließt eine Schmelze. Bei einer Legierung mit hohem Fließvermögen ist es möglich, 
ohne eine starke Überhitzung weite Fließwege in einer Form zurückzulegen und schmale 
Querschnitte zu füllen. Das übliche Gussmodell zur Bestimmung des Fließvermögens ist 
die Gießspirale [18]. Für die genaue Abbildung des Formhohlraums ist das Formfüllungs-
vermögen entscheidend. Je stärker dieses ausgeprägt ist, desto leichter werden Kanten 
oder sich verengende Formhohlräume gefüllt. Das Formfüllungsvermögen kann mit einer 
sogenannten Bolzenprobe, in der zwei sich berührende senkrecht stehende Zylinder einen 
sich verengenden Spalt bilden, oder anhand der Gießspirale bestimmt werden.  
3.2.5.2 Warmrisse 
Risse, die in einem Werkstoff während der Erstarrung entstehen, werden als Warmrisse 
bezeichnet. Eine stark eingeschränkte Speisung bereits erstarrter Bereiche in Verbindung 
mit durch Erstarrungsschwindung im Gussteil verursachten mechanischen Spannungen 
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führt zu eben diesen. Warmrisse zählen zu den bedeutendsten irreversiblen Erstarrungs-
fehlern, die in Gusstücken auftreten können, und zum Ausschuss eines Gussteils führen 
[67]. Aufgrunddessen wurden Warmrisse sowie deren Ursachen und Maßnahmen zur Ver-
hinderung vielfach untersucht und in der Literatur dargestellt. Übersichtliche Literatur-
auswertungen über die aufgestellten Theorien sowie Ursachen, Einflussparameter, Mess-
methoden und Vorhersagekritieren stammen von Sigworth [68], Katgerman und Eskin 
[69] und Li und Apelian [67]. Die wichtigsten Erkenntnisse werden im Folgenden umris-
sen.  
Die Ursachen für Warmrisse können unterteilt werden in Ursachen konstruktiver, metal-
lurgischer und prozessseitiger Art. Die auftretenden Spannungen sind stets konstruktiv 
bedingt. Wenn die auftretende Erstarrungsschwindung, die bei Aluminium 7,1 % [34, S. 
331] beträgt, nicht ungehindert erfolgen kann, sondern durch eine starre Form einge-
schränkt ist, entstehen Spannungen im Gussteil. Die Höhe der Spannungen ist dabei 
abhängig von der Gussteillänge. Die Problematik wird verstärkt, wenn zusätzlich zur 
Erstarrungsschwindung ein großer Temperaturgradient im Gussstück vorliegt, wie es bei-
spielsweise bei einem Hotspot der Fall ist, der thermische Spannungen verursacht. Der 
Einfluss von thermischem Ausdehnungskoeffizient α, Temperaturgradient ∆T und Guss-
teillänge L mit einem Hotspot der Länge l auf die auftretenden Spannungen ε lässt sich 
laut Campbell [41, S. 423] folgendermaßen zusammenfassen:  
2 = Δ3/' 
Die während der Erstarrung auftretenden Spannungen führen zu einer Verformung des 
erstarrenden Materials. Das Verhalten des Materials auf diese Verformung wird durch 
Eigenschaften wie die Erstarrungsart, die Seigerungsneigung, den Anteil und die Eigen-
schaften der Restschmelze, die Breite des Erstarrungsintervalls und den Anteil und die 
Morphologie der auftretenden Phasen und damit durch die chemische Zusammensetzung 
bestimmt [69, 70, S. 250, 71, S. 528-532]. Die Einflüsse der chemischen Zusammensetzung 
auf diese Eigenschaften und damit auf die Warmrissneigung sind in der Übersicht in 
Abbildung 10 dargestellt und werden im Folgenden erläutert. 
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Abbildung 10 Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf Erstarrungsmorphologie 
Die Verformungsfähigkeit des erstarrenden Aluminiums ist laut Eskin et al. [72, S. 661] 
von der Duktilität des halberstarrten Materials abhängig, die durch harte intermetalli-
sche Phasen, wie z.B. Al6Mn, sowie hohe Festigkeiten der bereits erstarrten Phasen re-
duziert wird. Zudem, so haben Spittle und Cushway [14] in ihren Untersuchungen an 
AlCu-Legierungen beobachtet, beeinflusst die Form der primären und sekundären Dend-
ritenarmspitzen die Größe der Kontaktfläche zwischen den Dendriten. Die Kontaktfläche 
beeinflusst dabei die Ausbildung der Bindungskräfte zwischen den Dendriten und ist 
damit entscheidend für die Festigkeit und Duktilität des bereits erstarrten Materials. 
Sowohl die Ausprägung der Dendriten als auch die Duktilität und die Festigkeit des 
Materials sind von der chemischen Zusammensetzung abhängig. 
Bei Legierungen mit dendritischer Erstarrungsart ist die Speisungsfähigkeit zwischen ver-
ästelten Dendritenarmen stärker eingeschränkt als bei glattwandig erstarrenden Reinme-
tallen oder eutektischen Legierungen [43, S. 19-20]. Bei dendritischer Erstarrung ist somit 
der Speisungsmechanismus der interdendritischen Speisung der für Warmrisse als kritisch 
zu betrachtende Mechanismus [69]. Der Festphasenbereich, in dem die interdendritische 
Speisung vorherrschend ist, wird in der Literatur unterschiedlich und abhängig vom Le-
gierungssystem zwischen 80 und 98 % angegeben [17, 43, S. 19-20]. Davidson et al. [73] 
haben in situ für eine AlCu0,5-Legierung ermittelt, dass die Warmrisse bei einen Fest-
phasenanteil zwischen 93 und 96 % entstehen, indem sie per Video-, Temperatur- und 
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Kraftaufzeichnung experimentell die Warmrissentstehung beobachteten und die Festpha-
senanteile aus Scheil-Berechnungen ermittelten. Bei in situ Untersuchungen mit einer 
mit Kraftmessdose ausgestatteten Kokille mit der Legierung AlCu5Mn0.4Mg0.25Ti 
(B206) hat D’Elia [74, S. 157] festgestellt, dass die Warmrisse im Festphasenbereich 
zwischen 85 und 87 % entstehen. In der Literatur herrscht somit keine Einigkeit über die 
für Warmrisse kritischen Festphasenbereiche. Dies lässt sich dadurch erklären, dass sich 
die Höhe der für die Warmrissprüfung vorsätzlich erzeugten Spannungen bei den ver-
wendeten Messverfahren unterscheiden und die Gussteile entsprechend stärker oder 
schwächer belastet werden. Zudem ist davon auszugehen, dass sich die Begleitelemente 
in der Restschmelze, die Abkühlungsbedingungen und die Korngrößen in den Gussproben 
unterscheiden und damit den Zeitpunkt der Warmrissentstehung beeinflussen.  
Die interdendritische Speisung kann durch einen hohen Anteil eutektischer Restschmelze 
verbessert werden, da diese bei gleichbleibender Temperatur und glattwandig als letzte 
Phase erstarrt [14, 67]. Zudem stehen mehr Speisungskanäle bis zur Erreichung der eu-
tektischen Temperatur zur Verfügung, je höher der Anteil an Restschmelze ist [14]. Die 
bei AlCu-Legierungen stark ausgeprägte Seigerungsneigung fördert die Bildung von Rest-
schmelze und so tritt bereits bei Cu-Gehalten ab 2 Gew.-% entartetes Eutektikum an 
den Korngrenzen und zwischen den Dendritenarmen auf [14, 18, S. 50-51, 75, S. 58]. Die 
Restschmelze ermöglicht zudem ein Ausheilen bereits entstandener Risse [14]. Die Rest-
schmelze kann zugleich aber auch Auslöser für Warmrisse sein, wenn sie als dünner 
Grenzfilm auf den Körnern vorliegt und dadurch eine Kraftübertragung zwischen den 
Körnern verhindert [70, S. 250].  
Je breiter das Erstarrungsintervall einer Legierung ist, desto höher ist grundsätzlich die 
Neigung zu Warmrissen. Bei einem breiten Erstarrungsintervall nimmt der Festphasen-
anteil über ein Temperaturintervall graduell zu und die Legierung verbleibt für längere 
Zeit in einem für Warmrisse kritischen Zustand [67]. Das Erstarrungsintervall ist am 
Punkt der maximalen Löslichkeit am größten und entsprechend sind die konventionell 
eingesetzten AlCu-Gusslegierungen mit 4-6 Gew.-% Cu äußerst warmissanfällig. 
Prozessseitig haben D’Elia und Ravindran [76] an AlCu- und AlSiCu-Legierungen ermit-
telt, dass eine effektive Kornfeinung die Warmrissneigung reduzieren kann. Neben einer 
Verschiebung des Dendritenkohärenzpunktes zu späteren Zeitpunkten und damit ver-
bundenen Verschiebung der für Warmrisse kritischen interdendritischen Speisung, kön-
nen feine oder gar globulitische Körner in der Massenspeisungsphase aneinander abgleiten 
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und auftretende Spannung besser ausgleichen. Sigworth [77] beschreibt für eine mehr-
komponentige AlCu5-Legierung eine effektive Reduzierung der Warmrissneigung bei ei-
ner Beschränkung des Ti-Gehaltes auf 0,05 Gew.-%, anstatt bis dato üblicher 0,15 Gew.-
%. D’Elia und Ravindran [78] konnten diesen Effekt in eigenen Untersuchungen bestäti-
gen. Neben der Kornfeinung hat die Abkühlungsgeschwindigkeit einen Einfluss auf die 
Warmrissneigung. So kann z.B. durch ein Vorheizen der Kokille auf eine für die verwen-
dete Legierung geeignete Temperatur die Warmrissneigung reduziert werden [79]. Eine 
starke Überhitzung der Schmelze hingegen hat einen negativen Einfluss auf die Warm-
rissneigung [14].  
3.2.6 Einfluss von Legierungselementen 
Mit dem Zusatz weiterer Elemente zum Legierungssystem AlCu können gezielt Eigen-
schaften verändert werden. Dabei hängt der Einfluss der zugesetzten Elemente von ihren 
Anteilen und ihren Wechselwirkungen untereinander ab. Im Folgenden wird zuerst dar-
gestellt, welchen Einfluss einzelne Elemente X in einem ternären AlCuX-System auf die 
in dieser Arbeit untersuchten Eigenschaften haben. Im Anschluss daran wird auf verein-
zelte bekannte Wechselwirkungen eingegangen.  
Cu führt als Hauptlegierungselement in Al-Legierungen aufgrund der zuvor beschriebe-
nen Aushärtungsmechanismen zu sehr hohen erreichbaren Festigkeiten. Die starke Sei-
gerungsneigung des Elementes verursacht zudem, wenn die Erstarrung im Ungleichge-
wicht erfolgt – wie das bei Formguss üblich ist – eine Verschiebung der Löslichkeitsgrenze 
zu niedrigeren Cu-Gehalten. Dadurch tritt bei AlCu-Legierungen auch bei Zusammen-
setzungen unterhalb der Löslichkeitsgrenze ein Eutektikum auf, dessen Anteil mit Zu-
nahme der Erstarrungsgeschwindigkeit zunimmt [18, S. 50-51].  
3.2.6.1 Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften  
Ein positiver Einfluss auf Zugfestigkeit, Dehngrenze und Bruchdehnung wird u.a. durch 
die Zugabe von Mg, Ag, Ni, Zr, Li, Sn, Co und Mn erreicht. Eines der wichtigsten Le-
gierungselemente im AlCu-System ist Mg. Es macht die AlCu-Legierungen durch die 
Bildung der Phase Al2CuMg (S-Phase) kaltaushärtbar und führt zu einer hohen Bruch-
zähigkeit [9, S. 118]. Bei einer Warmaushärtung fördert Mg die Aushärtbarkeit [80, S. 
22]. Ein zusätzliches Legieren von Si erhöht die Stabilität des übersättigten Mischkristalls 
bei Raumtemperatur [9, S. 122]. Allerdings fördert Mg die Cu-Diffusion im Aluminium-
mischkristall und reduziert damit die thermische Stabilität der Al2Cu-Phase [61]. 
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Mn erhöht in Aluminiumlegierungen aufgrund des niedrigen Diffusionskoeffizienten und 
der niedrigen Löslichkeit von 1,3 Gew.-%  durch Bildung thermisch stabiler Phasen die 
Warmfestigkeit [9, S. 126, 60, 81, S. 46]. Untersuchungen von Gutiérrez et al. [82] haben 
auch gezeigt, dass sich Mn-haltige AlCu-Mischphasen während der Auslagerung langsa-
mer Auflösen als bei Mn-freien AlCu-Legierungen. Zudem führt ein Zulegieren von Mn 
zu einer Veränderung der Morphologie der intermetallischen Phase Al3Fe von der schäd-
lichen β- zur bevorzugten α-Morphologie. β-Al3Fe-Phasen treten als platten- und nadel-
förmige Phasen auf und verursachen durch ihre Morphologie eine Verschlechterung der 
mechanischen und gießtechnologischen Eigenschaften [83, S. 1205]. Eine Mn-Zugabe kann 
dazu führen, dass sich zu bevorzugende α-Al(Fe,Mn)-Phasen mit chinesenschriftartiger 
Morphologie bilden [84]. Fe ist in Sekundärlegierungen als Verunreinigung kaum zu ver-
hindern, sollte jedoch aufgrund dieses negativen Einflusses möglichst gering gehalten 
werden.  
Ni bildet in Aluminiumlegierungen bevorzugt intermetallische Phasen (Al3Ni, Al3CuNi, 
Al7Cu4Ni, Al9FeNi) mit hoher thermischer Stabilität bis 535 °C [13, 85, S. 34-35]. Gleich-
zeitig führt die Bildung dieser Phasen aber auch zu einer Bindung des Cu, sodass dieses 
nicht mehr zur Ausscheidungshärtung durch Al2Cu-Phasen zur Verfügung steht und so-
mit die maximal erreichbare Festigkeit durch den Ni-Zusatz sinkt [85, S. 330, 86]. Un-
tersuchungen von Klan [87] an AlCu-Legierungen ergaben durch Ni eine erhöhte Bruch-
dehnung sowie reduzierte Dehngrenze und Härte. In Bezug auf die Warmfestigkeit von 
AlCu-Legierungen führt der Ni-Zusatz zu einer Reduktion der Diffusionsgeschwindigkeit 
des Cu im Aluminiummischkristall [13]. Für die Wärmebehandlung beudetet dies, dass 
längere Lösungsglüh- und Warmauslagerungszeiten zur Erzielung maximaler Festigkeiten 
erforderlich sind und dass eine Vergröberung der Al2Cu-Phasen während der Warmaus-
lagerung verzögert wird. 
Das Leichtmetall Li führt in AlCu-Legierungen zu einem höheren Elastizitätsmodul und 
ermöglicht zudem durch Zulegieren von bis zu 2,5 Gew.-% eine Reduktion des spezifi-
schen Gewichts um bis zu 10 % [9, S. 119], findet aber aufgrund des Preises lediglich im 
Flugzeugbau Anwendung. Positive Effekte auf die mechanischen Eigenschaften sind auch 
durch kleinste Zugabemengen von Ag in Verbindung mit Mg, Sn, Sc und Zr erzielbar, da 
diese die heterogene Keimbildung der Θ‘-Phase fördern. Dadurch tritt die Phase feiner 
und gleichmäßiger verteilt auf, was sowohl eine Zunahme der Aushärtungsgeschwindig-
keit als auch des Aushärtungsgrades fördert [37, S. 50-51]. Die Zugabemengen bewegen 
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sich dabei in Bereichen von 0,05 Gew.-% für Sn, 0,1 Gew.-% für Ag und 0,2 Gew.-% für 
Sc [37, S. 51-52].  
Co-Zusätze führen zu einer Erhöhung der Härte und der Warmfestigkeit [88] und können 
laut Cheverikin et al. [83, S. 1206-1207] die Anfälligkeit für Warmrisse reduzieren. Die 
Forscher haben in ihren Untersuchungen an Fe- und Co-haltigen Al-Legierungen festge-
stellt, dass feinverteiltes Al9(Fe,Co)2-Eutektikum auftritt, das ihrer Annahme nach zu 
einer Reduktion der Warmrissneigung führt. 
3.2.6.2 Einfluss auf die Warmrissanfälligkeit 
Bei einer Si-Zugabe von bis zu 1,2 Gew.-%, so ergeben Untersuchungen von Haghdadi  
et al., kann die Warmrissanfälligkeit bei AlCu-Legierungen reduziert werden [89]. Auch 
Ce reduziert die Warmrissanfälligkeit, was möglicherweise auf eine Herabsetzung der 
Oberflächenspannung des Schmelze zurückzuführen ist, denn Xie et al. [90] berichten in 
ihren Untersuchungen an AlCuCe-Legierungen von einer verbesserten Speisungsfähigkeit 
und niedrigeren Warmrissanfälligkeit bei bis zu 4 Gew.-% Ce. Laut Untersuchungen von 
Spittle und Cushway [14] weisen AlCu-Legierungen mit einem Cu-Gehalt > 7,0 Gew.-
% eine geringere Warmrissneigung auf, da der Volumenanteil eutektischer Phase deutlich 
höher ist, interdendritische Speisung ermöglicht wird und bereits entstandene Risse aus-
geheilt werden können. Negativ auf die Warmrissanfälligkeit wirken sich sowohl Fe, auf-
grund der ungünstigen Morphologie der zuvor erwähnten β-Phase, als auch geringe Ge-
halte Mg aus [91]. Kornfeinend wirkende Legierungselemente, wie z.B. Ti, Zr, Sc und V 
beeinflussen die Warmrissneigung primär über die Korngröße, weshalb diese Elemente 
im Abschnitt 3.2.6.4 Einfluss auf die Kornfeinung behandelt werden. 
3.2.6.3 Einfluss auf die elektrische Leitfähigkeit 
In binären AlX-Gusslegierungen setzen die Elemente Cr, Li, Mn, V, Zr und Ti die elekt-
rische Leitfähigkeit deutlich herab, während die Elemente Cu, Co und Ni kaum einen 
Einfluss haben. Der Einfluss der Elemente in Reinaluminium wurde von Nachtigall und 
Lang [92] in binären Aluminiumlegierungen mit unterschiedlichen Elementgehalten un-
tersucht (s. Abbildung 11). 
Gussgefüge von Aluminiumkupfergusslegierungen 
29 
 
Abbildung 11 Elektrische Leitfähigkeit binärer Legierungen aus Reinaluminium im Gusszustand (Abbildung aus [93], 
Primärquelle [92]) 
3.2.6.4 Einfluss auf die Kornfeinung 
Die Zugabe von Ti, und das gilt für fast alle Aluminiumlegierungen, führt zur Ausbildung 
eines feinkörnigen Gefüges. Diese Wirkung kann insbesondere durch eine B-Zugabe ver-
stärkt werden [76].  
Zr setzt die Wirkung von TiB-basierten Kornfeinungsmitteln herab. Bei Zr ist der nega-
tive Einfluss auf eine sogenannte „Vergiftung“ der TiB-Partikel zurückzuführen. Über 
den zuvor beschriebenen wachstumshemmenden Einfluss gelöster Elemente wird die 
Korngröße zusätzlich beeinflusst. 
3.2.7 Thermophysikalische Eigenschaften  
Die thermophysikalischen Eigenschaften sind wichtige Kenngrößen, wenn es um die 
Werkstoffauswahl und konstruktive Auslegung thermisch hoch belasteter Bauteile geht. 
Zu den thermophysikalischen Eigenschaften zählen u.a. die Temperaturleitfähigkeit 5, 
die spezifische Wärmekapazität 6, die Wärmeleitfähigkeit 7 und die temperaturabhän-
gige Dichte 8.  
Die Temperaturleitfähigkeit 5 (in m2/s) ist ein Maß für die Fähigkeit eines Materials sich 
einer Temperaturänderung anzupassen und beschreibt den instationären Wärmetrans-
port. Die spezifische Wärmekapazität 6 (in J/(kg∙K)) ist ein Maß für die Fähigkeit eines 
Materials Wärmeenergie zu speichern. Für reines Aluminium liegt dieser Wert bei 900 
J/(kg∙K) [94, S. 737]. Die Dichte 8 (in kg/m3) von Aluminium beträgt bei Raumtempe-
ratur 2,7 g/cm3, wird beschrieben als Masse pro Volumen und ist temperaturabhängig. 
Die Wärmeleitfähigkeit (7 in W/(m∙K)) ist eine material- und temperaturabhängige 
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Größe und beschreibt die Leistung des Transports von Wärmeenergie in Abhängigkeit 
von der angelegten Spannung und der Temperaturdifferenz.  
Diese zuvor genannten thermophysikalischen Größen lassen sich durch den folgenden 
Zusammenhang beschreiben [95]:  
5 = 76 ∙ 8  
(1) 
Der Wärmetransport erfolgt in Materialien über Phononen und freie Elektronen, wobei 
in Metallen der Wärmetransport über Elektronen dominiert [96, S. 79, 97, S. 70-71]. 
Aufgrund desselben Trägers lässt sich der Zusammenhang zwischen elektrischer und 
Wärmeleitfähigkeit über das Wiedemann-Franz Gesetz  
7
: = 3 ∙  
(2) 
mit der Proportionalitätskonstante L = 2,4410-8 WΩ/K2 (Lorenz-Zahl) und der elektri-
schen Leitfähigkeit : beschreiben [98, S. 357]. 
Auf atomarer Ebene ist die Leitfähigkeit von Metallen auf die metallische Bindung der 
Atome zurückzuführen. Charakteristisch für die metallische Bindung ist die Bildung eines 
sogenannten „Elektronengases“, das sich aus den Valenzelektronen der beteiligten Me-
tallatome bildet und für den Zusammenhalt der Atomrümpfe sorgt [97, S. 9]. Gleichzei-
tigt sorgen die im Elektronengas frei beweglichen Valenzelektronen dafür, dass eine hohe 
elektrische und thermische Leitfähigkeit besteht [99, S. 57].  
Die elektrische Leitfähigkeit verändert sich mit der Temperatur des Materials, da die mit 
steigender Temperatur zunehmenden Schwingungsamplituden der Atome zu einer erhöh-
ten Hinderung des Elektronenflusses und damit zur Abnahme der Leitfähigkeit führen 
[99, S. 57]. Weitere Faktoren, die den elektrischen Widerstand eines Materials erhöhen, 
sind Gefügedefekte, wie z.B. Versetzungen, Gitterverzerrungen durch gelöste Elemente 
oder Ausscheidungen, Lunker oder Porosität [32, S. 468, 99, S. 57]. Die Defekte hindern 
die Elektronen daran, das Gefüge ohne Verluste passieren zu können. Den größten Ein-
fluss haben im Aluminiumischkristall gelöste Elemente [100, S. 64-65], d.h. bei Maximie-
rung des Anteils gelöster Cu-Atome im Mischkristall ist die Störung der thermischen 
Leitfähigkeit am größten. Mit der Entmischung des Mischkristalls, also der Bildung von 
Al2Cu-Ausscheidungen aus dem übersättigten Mischkristall heraus und mit zunehmen-
dem Reifegrad der Ausscheidungen, nimmt die thermische Leitfähigkeit zu [101, S. 49].  
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In Bezug auf die Morphologie der Korngrenzphasen ist für die Leitfähigkeit, da sie geo-
metrieabhängig ist, die Summe der Leitfähigkeiten der einzelnen Phasen entscheidend. 
Zudem hängt die Leitfähigkeit vom Anteil der Phasen am Gesamtvolumen ab und ob 
eine schlecht oder gut leitende Phase ein zusammenhängendes Netzwerk bildet [18, S. 
525].  
3.3 Statistische Versuchsplanung  
Eine übliche Vorgehensweise bei Versuchsdurchführungen ist, dass die relevantesten Ein-
gangsgrößen einzeln nacheinander variiert werden. Diese Vorgehensweise wird „one-fac-
tor-at-a-time“-Methode (OFAT) genannt und ist schematisch in Abbildung 12 zu sehen. 
Sobald für eine Eingangsgröße A eine Einstellung gefunden ist, die das beste Ergebnis 
liefert, wird unter Beibehaltung dieser Einstellung für die Größe A mit einer Eingangs-
größe B genauso verfahren. Diese Vorgehensweise bei Versuchsdurchführungen ist in der 
Praxis sehr häufig vertreten, da sie unmittelbar verständlich und einfach auswertbar ist. 
Allerdings können beim OFAT keine Wechselwirkungen zwischen den Eingangsgrößen 
berücksichtigt werden und optimale Ergebnisse werden, wenn überhaupt, nur durch Zu-
fall ermittelt [102]. 
 
Abbildung 12 Schematische Darstellung der Versuchstypen OFAT (one-factor-at-a-time) und DoE (Design of Expe-
riments) in einem zweidimensionalen Versuchsraum 
Demgegenüber steht die statistische Versuchsplanung (engl. Design of experiments, 
DoE), bei der im Vordergrund steht, mit einer möglichst geringen Anzahl an Versuchen 
eine Aussage über den Einfluss verschiedener Eingangsgrößen (auch: Faktoren) auf eine 
oder mehrere Zielgrößen treffen zu können [103, S. 12]. Die statistische Versuchsplanung 
ermöglicht eine systematische Auswertung trotz gleichzeitig variierter Eingangsgrößen. 
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Durch die parallele Veränderung von und Interpolation zwischen den Eingangsgrößen ist 
es möglich, den Einfluss der Eingangsgrößen einzeln, aber auch deren Wechselwirkungen 
miteinander zu ermitteln. Darüber hinaus kann der Einfluss von Störgrößen auf das Mes-
sergebnis systematisch aufgedeckt werden [104, S. 33]. Somit handelt es sich beim DoE 
um ein geeignetes Werkzeug, um mit relativ geringem Aufwand möglichst viele Informa-
tionen und Abhängigkeiten eines Systems aufzudecken [105]. In Abbildung 12 ist zu se-
hen, dass die wenigen notwendigen DoE-Versuche, mit Rauten gekennzeichnet, auf den 
Eckpunkten des Versuchsraums liegen, ergänzt um einen sogenannten Center Point, der 
im Mittelpunkt des Versuchsraums liegt.  
Die anschließende Analyse simultan variierter Eingangsgrößen gelingt durch die Verwen-
dung eines multiplen linearen Regressionsmodells, das dem Versuchsplan zugrunde liegt. 
Dieses bildet die Zusammenhänge zwischen den unabhängigen Eingangsgrößen und der 
Zielgröße ab und ermöglicht eine Regression der zu erwartenden Ergebnisse an jedem 
beliebigen Punkt innerhalb des Versuchsraums. Die Zielgröße yi ist, im Falle eines linea-
ren Modells, abhängig von den Eingangsgrößen xik, in Verbindung mit den zu ermitteln-
den Regressionsparametern βk und einer Störgröße ui:  
; = < + >?<? + >1<1 + ⋯ + >A<A + % (3) 
Sollen im Modell zudem Wechselwirkungen zwischen den Eingangsgrößen berücksichtigt 
werden, muss das Modell um entsprechende Wechselwirkungsterme ergänzt werden. Im 
Fall eines zweistufen Versuchsplan mit drei Eingangsgrößen, gilt für das lineare Modell 
dann folgender Zusammenhang [106]:  
; = < + >?<? + >1<1 + >B<B + <?1>?>1 + <?B>?>B + <1B>1>B + <?1B>?>1>B + % (4) 
Mit jeder weiteren Eingangsgröße, die hinzukommt, wird das Modell entsprechend erwei-
tert.  
3.3.1 Grundlagen für eine Versuchsplanaufstellung  
Für die Aufstellung eines statistischen Versuchsplans gilt es folgende Parameter festzu-
legen: 
 Eingangsgrößen 
 Einstellungen der Eingangsgrößen 
 Center Points 
 Art des Versuchsplans  
 Zielgrößen  
Statistische Versuchsplanung 
33 
Die Eingangsgrößen haben einen unmittelbaren Einfluss auf eine Zielgröße und sollem 
mithilfe der statistischen Versuchsplanung gezielt untersucht werden. In der Gießerei-
technik handelt es sich bei den Parametern chemische Zusammensetzung, Gießtempera-
tur, Kokillentemperatur, Gießgeschwindigkeit, Formstoff, Formfüllzeit usw. um mögliche 
Eingangsgrößen, die auf die Zielgröße „Gussteilqualität“ Einfluss nehmen. Weitere Ein-
flüsse auf ein System können von sogenannten Störgrößen ausgehen, die vorab bekannt 
sein und über alle Versuche möglichst reduziert oder zumindest konstant gehalten werden 
sollten. Zu möglichen Störgrößen zählen in der Gießereitechnik u.a. Luftfeuchtigkeit, Um-
gebungstemperatur, Gießgeschwindigkeit, Verunreinigungen der Einsatzstoffe. 
Die Einstellung der Eingangsgrößen kann quantitativer oder qualitativer Natur sein [103, 
S. 15]. Um beim Beispiel der Gießversuche zu bleiben, wären bei der Untersuchung des 
Einflusses des Formstoffs, wenn zwischen bentonitgebundenen und furanharzbasierten 
Formstoffen variiert wird, die Stufen qualitativer Art. Bei quantitativen Stufen wird 
beispielsweise bei Betrachtung der chemischen Zusammensetzung der Gehalt der Legie-
rungselemente verändert. Die Einstellung der Stufen sollte so gewählt sein, dass ein mög-
lichst großer Versuchsraum aufgespannt wird, denn eine Extrapolation über den Ver-
suchsraum hinaus ist nicht zulässig, d.h. Vorhersagen dürfen nur innerhalb der gesetzten 
Grenzen getroffen werden.  
Center Point-Versuche dienen der Überprüfung der Plausibilität und der Reproduzier-
barkeit der erzielten Ergebnisse und sollten mehrfach geprüft werden. Sie sind insbeson-
dere notwendig, wenn die Eingangsgrößen lediglich in zwei Einstellungen, also zweistufig 
variiert werden. Anhand der Center Points kann überprüft werden, ob ein linearer Zu-
sammenhang zwischen Eingangs- und Zielgrößen besteht [105]. Zeigt sich bei der Aus-
wertung, dass ein Center Point von einer linearen Regressionslinie abweicht, bedeutet 
dies, dass mindestens eine der Eingangsgrößen keinen linearen Einfluss auf die Zielgrößen 
hat.  
Die Art des Versuchsplans legt den Versuchsumfang und die Auswertungsmöglichkeiten 
fest. Zwei Beispiele für mögliche Versuchspläne mit drei Faktoren sind in Abbildung 13 
dargestellt, wobei die roten Punkte in den Versuchsraumecken die durchzuführenden 
Einzelversuche und die grauen Punkten Center Points darstellen. Da die Faktoren nur 
in zwei Einstellungen geprüft werden, handelt es sich um sogenannte zweistufige Ver-
suchsräume.  
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Abbildung 13 Darstellung eines vollfaktoriellen (a) und eines teilfaktoriellen (b) Versuchsplans bei drei Eingangsgrö-
ßen (Faktoren) und zwei Stufen mit jeweils einem Center Point 
Für die Berechnung der Versuchsanzahl bei einem 2-stufigen vollfaktoriellen Versuchs-
plan gilt der folgende Zusammenhang:  
2DEFGH IGA!E = 0JK5ℎ' M*+(%ℎ* (5) 
Bei drei Faktoren, die jeweils auf zwei Stufen variiert werden (s. Abbildung 13(a)), er-
geben sich somit 23 = 8 Einzelversuche. Da die Versuchsanzahl mit der Anzahl an Fak-
toren exponentiell ansteigt, kann es u.U. sinnvoll sein, einen teilfaktoriellen Versuchsplan 
mit reduzierter Versuchsanzahl aufzubauen, wie einer in Abbildung 13(b) zu sehen ist. 
Bei teilfaktoriellen Versuchsplänen sind jedoch die sogenannten Haupteffekte, also die 
individuellen Effekte der Eingangsgrößen, mit den Wechselwirkungen (Stufe III) oder die 
Wechselwirkungen untereinander vermengt (IV) [106, S. 64]. Bei vollfaktoriellen Ver-
suchsplänen ist eine Auflösung der Stufe V möglich, sodass eine Auswertung der Haupt-
effekte sowie aller Wechselwirkungen zwischen zwei Faktoren möglich ist.  
Neben linearen teil- oder vollfaktoriellen Versuchsplänen gibt es Designs, die quadratische 
Zusammenhänge abbilden können, wie z.B. das Central-Composite- (CCD) oder das Box-
Behnken-Design (BBD). Beim Box-Behnken-Design liegen die Versuchspunkte auf den 
Würfelkanten, sodass bei drei Faktoren insgesamt zwölf Versuche geplant und durchge-
führt werden müssen [106, S. 42-43]. Beim Central-Composite-Design sind ebenfalls zwölf 
Versuche notwendig, wobei zusätzlich zu den acht Versuchen auf den Würfelecken je ein 
Versuch pro Würfelfläche hinzukommt, der sich zentriert oberhalb der jeweiligen Wür-
felfläche befindet. Das CCD ist zudem geeignet, ein bereits bestehendes lineares, vollfak-
torielles Modell zu erweitern [106, S. 40]. Weitere Arten von Versuchsplänen und Infor-




Die in den Versuchen zu ermittelnden Ergebnisse, die Zielgrößen, die für die Versuchs-
planauswertung und -interpretation herangezogen werden, sollten zu Beginn der Ver-
suchsreihe weitestgehend feststehen, damit diese durchgängig ermittelt werden können. 
Insofern Ergebnisse ex situ bestimmt werden können, ist es auch möglich, diese nach 
Beendigung der Versuchsreihe noch hinzuzufügen. Eingangsgrößen, Stufen und Art des 
Versuchsplans sind nachträglich nicht veränderbar, sondern maximal erweiterbar. Als 
Zielgrößen können bei der Legierungsentwicklung für Gussanwendungen u.a. die folgen-
den Eigenschaften dienen: 
 Quasi-statische mechanische Eigenschaften  
 Zyklische Eigenschaften  
 Kriechverhalten 
 Mechanische Eigenschaften unter Temperatureinfluss 
 Gießbarkeit 
 Behandelbarkeit der Oberfläche 
 Schweißbarkeit 
 Korrosionsneigung 
Das Ziel der Versuchsplanung ist eine ausgewogene Kombination anforderungsgerechter 
Eigenschaften zu finden. Da nicht alle Faktorstufen und -kombinationen gleichwertig zu 
einer Optimierung der Zielgröße führen, muss ein bestmöglicher Kompromiss gefunden 
werden [103, S. 19].  
3.3.2  Auswertung eines statistischen Versuchsplans 
Im Rahmen der Auswertung der Versuche erfolgt eine Überprüfung und Anpassung des 
zugrunde liegenden Modells. Als erstes werden die Versuchsergebnisse gesammelt, zu-
sammengeführt und auf mögliche Messfehler und Ausreißer hin untersucht. Ob die Er-
gebnisse normalverteilt sind, kann mittels eines Histogramms geprüft und ob es Ausreißer 
gibt, kann über die Verteilung der Residuen in einem Residuals Normal Probability Plot 
graphisch ermittelt werden.  
Im nächsten Schritt wird die Güte des Modells anhand von vier wichtigen statistischen 
Größen beurteilt, die in der klassischen Varianzanalyse (auch: ANOVA) Anwendung fin-
den. Unabhängig davon, ob Center Points in mehreren Wiederholungen geprüft wurden, 
können sowohl das Bestimmtheitsmaß R2 als auch die Vorhersagefähigkeit über PRESS 
(Predicted Residual Sum of Squares) bestimmt werden [106, S. 236-237]. Liegen wieder-
holte Center Points vor, können zudem die sogenannte Modellvalidität über den Lack of 
Fit und den reinen Fehler sowie die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse ermittelt werden 
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[107]. Für ein besseres Verständnis der zu ermittelnden Gütekriterien ist in Abbildung 14 
eine schematische Darstellung der Messwerte, Mittelwerte, Residuen, Modellschätzer und 
Modellschätzer für PRESS dargestellt.  
Bei der multiplen linearen Regression erfolgt die Modellanpassung mit dem Ziel der Mi-
nimierung der Quadratsummen der Residuen (engl. residual sum of squares, RSS) [108, 
S. 111]:  




Wenn RSS=0, bedeutet das, dass der Anteil nicht erklärter Residuen Null ist und das 
Modell das Ergebnis vollständig erklären kann.  
 
Abbildung 14 Übersicht über die zu bestimmenden Messwerte und Residuen zur Beurteilung der Modellqualität (in 
Anlehnung an Darstellung aus [107]) 
Das Bestimmtheitsmaß R2 ist eine wichtige Kennzahl zur formalen Beurteilung der An-
passungsgüte einer Regression und gibt Auskunft darüber, ob eine Vorhersage der Ziel-
variablen möglich ist. R2 kann Werte zwischen 0 und 1 annehmen und stellt das Ver-
hältnis aus der durch die Regression erklärten Varianz zur gesamten zu erklärenden Va-
rianz dar:  
1 = 1 − NNNN (7) 
Je näher der Wert an 1 liegt, desto größer ist der Anteil an Varianz, der durch das Modell 
erklärt werden kann [109, S. 313-315]. Die totale Quadratsumme (engl. total sum of 
quares, TSS) beschreibt die gesamte Variation der abhängigen Variablen yi und berech-
net sich folgendermaßen [106, S. 111]:  






Der Predicted Residual Sum of Squares-Test (PRESS-Test) wird als Qualitätsmerkmal 
herangezogen, um zu prüfen, ob das Modell für die vorgesehene Prognose geeignet ist. 
Dazu wird eine Kreuzvalidierung durch Aufteilung aller Daten in n Anteile und anschlie-
ßende Neumodellierung mit n-1 Anteilen der Daten durchgeführt. Der ausgelassene An-
teil wird prognostiziert, mit den tatsächlichen Ergebnissen abgeglichen und so RSStest 
berechnet. Je niedriger RSStest liegt, desto besser ist die Vorhersage des Modells [106, S. 
315-316]. PRESS berechnet sich entsprechend nach folgender Formel [107]: 




In der hier verwendeten Software1 wird der Kennwert PRESS in den sogenannten Q2-
Wert umgerechnet, um mit dem Bestimmtheitsmaß vergleichbar zu sein. Q2 ist grund-
sätzlich kleiner als R2, sollte aber möglichst nah an R2 liegen, um eine gute Modellqualität 
sicherzustellen. Die Berechnung erfolgt entsprechend [107]: 
U1 = 1 − ,RNNNN  (10) 
Die Modellvalidität gibt an, ob ein Modell weiter verbessert werden kann. Hierzu wird 
der RSS-Wert, der anhand der Messwerte yj des Center Points in r Wiederholungen 
berechnet wird, aufgeteilt in einen reinen Fehler (engl. pure error, pe), der durch die 
Messdaten verursacht ist, und der fehlerhaften Anpassung, (engl. Lack of Fit, LoF), die 
vom Modell verursacht wird [107]: 
NN = NNI + NN6 ⇌ NNI = NN − NN6 (11) 
Die Quadratsumme des reinen Fehlers SSpe wird dabei anhand der Wiederholer yj mit der 
Anzahl r und dem aus den Wiederholern gebildeten Mittelwert ycenter berechnet:  




Der reine Fehler wird als Wiederholerfehler bezeichnet und aus den Center Point-Versu-
chen bestimmt, wenn der CP in mehr als zwei Wiederholungen geprüft wurde. Entspricht 
der Lack of Fit dem reinen Fehler, kann das Modell nicht weiter verbessert werden. 
Sobald SSLoF > 0,25 ist, weist das Modell eine ausreichende Validität auf [107]. 
 
1 Software MODDE, Version 10.1.1 
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Die Reproduzierbarkeit des Modells ist, wie auch die Modellvalidität, nur bestimmbar, 
wenn ein Center Point in mehrfacher Wiederholung geprüft wurde, und wird in der klas-
sischen Varianzanalyse als f-Test bezeichnet. Beim f-Test werden zwei Varianzen zweier 
Gruppen, d.h. die Gesamtheit der Einzelversuche und die Gesamtheit der Center Points, 
einander gegenübergestellt [108, S. 127]. Bei einem guten Modell ist die Reproduzierbar-
keit > 0,5 [110, S. 96]. Gebildet wird der Kennwert aus der Streuung der Wiederholer im 
Verhältnis zur gesamten Streuung der Versuche [107]:  
*Y+Z[%K\*+]5+*\) = 1 −
1
+ − 1 ∑_;,XE! − ;QXE!`
1
1
J − 1 ∑; − ;Q1
=
1
+ − 1 NN6
1




4 Praktische Untersuchungen für eine Legierungsentwicklung 
Eine Weiterentwicklung der AlCu-Gusslegierungen in Richtung einer Anwendung für 
thermisch und mechanisch hochbelastete Komponenten bedingt die Formulierung kon-
kreter Entwicklungsziele. Für die vorliegende Arbeit werden basierend auf den eingangs 
genannten Vorteilen und Einschränkungen dieses Legierungssystems folgende anwen-
dungsnahe Teilziele formuliert:  
 Verbesserung der Gießbarkeit  
 Verbesserung der Festigkeit bei Raumtemperatur und erhöhter Temperatur 
 Verbesserung der Wärmeleitfähigkeit 
Die Verbesserung der Gießbarkeit umfasst dabei die Entwicklung in Richtung einer hohen 
Warmrissbeständigkeit und eines guten Fließ- und Formfüllungsvermögens, damit eine 
defektarme Verarbeitung der Legierung in sowohl Sand- als auch Kokillenguss möglich 
ist.  
Die Verbesserung der Festigkeit soll auf den Einsatz bei Raumtemperatur und bei Be-
triebstemperaturen bis 300 °C abzielen und heißt konkret eine Erzielung guter quasi-
statischer mechanischer Eigenschaften, sodass die Legierung für den Einsatz in thermisch 
hoch beanspruchten Bauteilen, wie z.B. Zylinderköpfen, geeignet ist.  
Die Verbesserung der Wärmeleitfähigkeit zielt auf ein hohes Vermögen des Werkstoffs 
ab, Wärme von einer Quelle wegzuleiten und damit den Einfluss thermisch bedingter 
Spannungszustände zu reduzieren.  
4.1 Angewandte Untersuchungsmethoden 
4.1.1 Gießversuche 
Zur Beurteilung der Legierungsqualität werden die gießtechnolgischen Eigenschaften in 
Gießversuchen anhand der Gießspirale (Kokillen- und Sandguss) und der Sternkokille 
überprüft. Darüber hinaus wird das Probenmaterial für die vorgesehenen Zugversuche in 
einer Stabkokille gegossen. Die Abkühlkurven werden mit Typ K-Thermoelementen in 
unterschiedlichen Probengeometrien aufgezeichnet: in einem vorgeheizten Stahltiegel mit 
30 cm3 Fassungsvermögen und in einem Croningsand-Tiegel (QC 4080) der Firma He-
raeus für Aluminiumguss mit 40 cm3 Fassungsvermögen. Die Aufzeichnung der Kurven 
erfolgt über einen Datenlogger und die Software PhaseLab (Version 4, Fa. Heraeus 
Electronite GmbH & Co. KG) Die Stahlkokillen (Sternkokille, Stabkokille) werden auf 
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300 °C, der Stahltiegel für die TA auf 250 °C und die Aluminiumkokille (Gießspirale) 
auf 100 °C vorgeheizt. Die Sandformen (Gießspirale, Croningsand-Tiegel) werden bei 
Raumtemperatur abgegossen. 
Um die Versuchsergebnisse vergleichbar zu machen, liegen den Gießversuchen gleichblei-
bende Schmelz- und Gießparameter zugrunde (s. Tabelle 5). Geschmolzen wird in Gra-
phittiegeln in widerstandsbeheizten Nabertherm-Öfen (Modell K2/13) in Chargen zu je 
3,5 kg. Die Schmelzebehandlung erfolgt mit einem porösen Feuerfestspülstein, durch den 
Argongas der Reinheit 4.6 in die Schmelze eingeleitet wird, um Oxide und Wasserstoff 
auszutragen. Die Entgasungseffektivität wird mit einer Dichte-Index-Prüfung mit einem 
Zielwert von < 2 % kontrolliert. Die Vakuum-Proben erstarren in einem Dichte-Index-
Prüfgerät der Fa. MK Industrievertretungen GmbH bei 80 mbar. Die Unterdruckdich-
teprobe sowie die unter atmosphärischem Druck erstarrte Probe werden an Luft und in 
Wasser ausgewogen, um deren jeweilige Dichte zu ermitteln. Die Berechnung des Dichte-
Index erfolgt unter Bildung des Verhältnisses der Probendichten nach folgender Glei-
chung:  
a\ℎ)* − -J[*> = aG!b − acbGaG!b ∙ 100 % 
(14) 
Je kleiner der Dichte-Index ist, desto geringer ist der Dichteunterschied zwischen den 
Proben, d.h. dass die Schmelze nur geringe Mengen an Oxiden und gelösten Wasserstoffs 
aufweist. Aus diesem Grund ist die Dichte-Index-Prüfung geeignet, die Schmelzequalität 
nach der Entgasung zu überprüfen.   
Als Kornfeinungsmittel wird AlTi5B1 gewählt, da TiB2-Partikel eine hohe Wirksamkeit 
in Aluminiumlegierungen gezeigt haben. Insbesondere das Kornfeinungsmittel der Zu-
sammensetzung AlTi5B1 ist in der Industrie weit verbreitet und besteht aus TiAl3, TiB2 
und gelöstem Ti [37, S. 102-103, 111]. Die Zugabemenge wird auf 0,1 Gew.-% AlTi5B1 
in Anlehnung an die Untersuchungsergebnisse von Sigworth [77] festgesetzt. Die Korn-
feinungsmittelzugabe erfolgt zehn Minuten vor dem ersten Abguss.  
Die Kokillentemperaturen werden mit Typ K-Thermoelementen an repräsentativen 
Messpunkten überprüft und mit einer Genauigkeit von ±3 K eingehalten. 
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Tabelle 5 Schmelz- und Gießparameter der durchgeführten Gießversuche [112] 
Gießtemperatur 760 °C 
Spülgasbehandlung mit 4.6 Ar 45 min 
Ziel-Dichte-Index < 2 % 
Kornfeinungsmittel-Zugabe 0,1 Gew.-% AlTi5B1 
Haltezeit nach Zugabe Kornfeinungsmittel Mind. 10 min 
Probenanzahl für Gussproben  Mind. 3 
 
Die Gießspiralen werden ausgewertet, indem die Gussproben an ihren Außenkanten ver-
messen werden. Aufgrund des Temperaturunterschieds zwischen Schmelze und Form, 
kühlt die Schmelze während des Fließvorgangs zunehmend ab, wodurch die Viskosität 
der Schmelze zunimmt und sich entsprechend der Fließweg verringert. Die Länge, bis zu 
der die Form vollständig gefüllt ist, kann als Maßstab für das Fließvermögen herangezo-
gen werden: je länger, desto höher ist das Fließvermögen. Die Weglänge der Gießspirale, 
wo die Form nicht vollständig gefüllt ist, wird als Vorlauflänge bezeichnet und gilt als 
Maß für das Formfüllungsvermögen. Dieses wird als höher bewertet, je kürzer die Vor-
lauflänge ist. Die Angabe des Formfüllungsvermögens erfolgt als Prozentsatz des Ge-
samtfließweges [18]. 
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Tabelle 6 Übersicht über Formen und Anwendungen zur Charakterisierung verschiedener AlCu-Gusslegierungen 
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- Aufzeichnung von Abkühlungskurven 






Die Warmrissneigung der Legierungen wird mit der Sternkokille untersucht und mit der 
sogenannten Warmrisszahl bewertet. In Abbildung 15 ist eine schematische Draufsicht 
der Kokille dargestellt. Die Warmrisse entstehen in den Armen zwischen dem Einguss 
(Mitte) und der kreisförmigen Ausbuchtungen am Ende. Aufgrund der Abhängigkeit der 
Warmrissentstehung von der auftretenden Belastung, treten die Risse zuerst im längsten 
Arm auf, da hier das erstarrende Material die größte Erstarrungskontraktion und damit 
Belastung erfährt.  
Die Quantifizierung der Risse erfolgt nach dem abgebildeten Schema in Abbildung 15. 
Die Risse werden nach dem Abguss im erstarrten Zustand auf ihre Ausprägung hin un-
tersucht. Je nach Rissart wird dann jeder Arm des Gussstücks mit einem Bewertungs-
faktor versehen. Arme, die keine Risse aufweisen, werden mit 0 und vollständig gerissene 
Arme mit 1 bewertet. Die Warmrisszahl berechnet sich dann als Summe der Bewertungs-
faktoren aller Arme eines Gussstücks. 
 
Abbildung 15 Schematische Darstellung der Draufsicht auf die Sternkokille und das zugehörige Bewertungsschema 
der Rissarten 
Von jeder Legierungsvariante werden die Abkühlungskurven in einem Stahltiegel mit 
einem Typ K Thermoelement für die thermische Analyse aufgezeichnet und anhand der 
1. und 2. Ableitung manuell ausgewertet. Ermittelt werden Erstarrungskennwerte wie 
Solidus- und Liquidustemperatur, Rekaleszenz, Erstarrungsintervall und Phasenausschei-
dungstemperaturen.  
4.1.2 Prüfung mechanischer Eigenschaften 
Vor der Durchführung der Zugversuche wird das Gussmaterial einer Wärmebehandlung 
unterzogen. Das Lösungsglühen erfolgt in einem Umluftofen der Fa. Nabertherm GmbH 
(Modell N120/85HA), das Abschrecken in einem mit Heizstab temperierten Wasserbad 
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und die Warmauslagerung in Muffelöfen der Fa. Nabertherm (Modelltyp L5/R). Eine 
Übersicht über die Wärmebehandlungsparameter ist in Tabelle 7 aufgeführt. 
 
Tabelle 7 Wärmebehandlungsparameter für Gussmaterial der Legierungen AlCu4Ti(Mg), AlCuNiCoSbZr und Al-
CuMnNiCe (in Anlehnung an [112]) 
Prozessschritt Prozess Temperatur 
in °C 
Haltedauer in h 






II Abschrecken in Wasser 60  
III a Warmauslagerung bzw. 
Überalterung* 
200 – 300 100 
III b 400 300 
*Warmauslagerungstemperatur der Zugproben, die bei Raumtemperatur, 150 °C und 200 °C geprüft wer-
den, beträgt 200 °C. Zugproben, die bei 250 °C bzw. 300 °C geprüft werden, werden bei 250 °C bzw. 
300 °C ausgelagert.  
Im ersten Schritt erfolgt ein Lösungsglühen, das stufenweise erfolgt, um das Risiko von 
Anschmelzungen der Phasen zu reduzieren. Im zweiten Schritt wird in einem 60 °C war-
men Wasserbad abgeschreckt. Anschließend werden die Rohlinge für 10-100 Stunden bei 
mindestens 200 °C warmausgelagert. Die Proben, die bei > 200 °C geprüft werden, wer-
den für 100 h bei Prüftemperatur ausgelagert, um die Proben vorzukonditionieren. 
Im Anschluss an die Wärmebehandlung werden die Rohlinge zu Rundzugproben des 
Formats B6x30 (DIN 50125) gedreht und auf einer Universalprüfmascheine der Fa. In-
stron GmbH, die mit einer widerstandsbeheizten Ofeneinrichtung um die Probe inkl. 
Probenhalter ausgestattet ist, geprüft. Die Temperaturmessung erfolgt über ein Typ K-
Kontaktthermoelement. Für die Bestimmung von Härtewerten werden Messungen nach 
Brinell mit einem Stahlkugeldurchmesser von 2,5 mm und einer Last von 31,25 kp an 
einem Universal-Härteprüfgerät durchgeführt.  
4.1.3 Metallografische Untersuchungen  
Die in dieser Arbeit dargestellten metallografischen Untersuchungen werden anhand von 
Lichtmikroskop-Schliffbildern (Lichtmikroskop Fa. Zeiss), Rückstreu- und Sekundär-
elektronen-Bildern aus dem Rasterelektronenmikroskop (REM; CamScan CS44 mit 
EDX) und Messungen mittels Mikrosonde erarbeitet. Anhand von Rückstreubildern im 
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REM (engl. back scattered electrons, BSE) können Phasen- und Elementanhäufungen im 
Gefüge und auf Bruchflächen identifiziert werden, während Sekundärelektronenbilder 
(engl. secondary electrons, SE) geeignet sind die Bruchflächentopologie zu analysieren.  
Die Korngrößenbestimmung erfolgt mittels Linienschnittverfahren an Schliffbildern von 
zuvor im Barker-Verfahren elektrolytisch farbgeätzten Proben (30 s, 20 V, 35 %iger 
Tetrafluorborsäure). Dazu werden vier Schnittlinien (horizontal mittig, vertikal mittig, 
diagonal) eingezogen und die Anzahl geschnittener Korngrenzen an zehn Bildern be-
stimmt bzw. bis zu einer Anzahl von mindestens 500 Körnern pro Probe gezählt. Die 
Bestimmung des Phasenanteils wird entweder im Kontrastverfahren oder mittels Punk-
teauszählverfahren bestimmt. Beim Kontrastverfahren werden die unterschiedlichen Ge-
fügekomponenten (Matrix, Porositäten, Phasen an Korngrenzen) in einer Bilderverarbei-
tungssoftware farblich hervorgehoben und anschließend ihr Anteil an der Gesamtfläche 
über Farbschwellwerte vermessen. Beim Punkteauszählverfahren werden pro Bild 1000 
gleichmäßig verteilte Punkte ausgewählten Gefügekomponenten zugewiesen und deren 
jeweiliger Anteil bestimmt. 
Die Untersuchung der Warmrisse erfolgt im REM, da dieses eine genaue Analyse der 
Bruchflächen inklusive einer qualitativen Bestimmung der Phasen ermöglicht. Ein für 
Warmrisse charakteristisches Bruchbild ist durch stark verzweigte Risse und frei liegende 
Dendriten gekennzeichnet. Die Risse sind häufig stark verzweigt und verursachen 
dadurch eine stark zerklüftete Bruchfläche, wie dies in einer Röntgenaufnahme eines 
Warmrisses gut erkennbar ist (Abbildung 16b). Frei liegende Dendriten, wie sie in Ab-
bildung 16a zu sehen sind, sind kennzeichnend für einen interkristallinen Bruch und 
weisen auf eine mangelhafte Speisung der interdendritischen Bereiche während der 
Rissentstehung an. Zugleich zeigen sie, dass zum Rissentstehungszeitpunkt bereits ein 
Großteil des Materials erstarrt war.  
  






Abbildung 16 Charakteristische Eigenschaften von Warmrissen (a) frei liegende Dendriten in der Bruchfläche 
(REM-Aufnahme) [113] und (b) starke Verzweigung der Warmrisse (Röntgenbild) ( [73]) 
4.1.4 Thermische Analyse  
Die Abkühlungskurven werden in Stahltiegeln oder Croningsand-Tiegeln mit einem Da-
tenlogger bei nominellen 10 Hz aufgezeichnet und an einen PC übertragen. Die Abküh-
lung erfolgt bei einer Abkühlungsgeschwindigkeit von ~0,5 Ks-1. Für die Glättung der 
Kurven wird das Glättungsverfahren nach Savitzky-Golay über 20 Punkte für die 1. 
Ableitung und 30 Punkte für die 2. Ableitung verwendet.  
4.1.5 Thermodynamische Berechnungen 
Es werden Berechnungen im Gleichgewicht und im Ungleichgewicht nach Scheil-Gulliver 
mit ThermoCalc (Datenbank TCAL4) durchgeführt. Dem Scheil-Gulliver Modell liegen 
die Annahmen zugrunde, dass keine Diffusion im Festen (Dsolid=0), vollständige Diffusion 
im Flüssigen (Dliquid=∞) vorliegt und an der Grenzfläche zwischen Flüssig- und Festphase 
Gleichgewicht herrscht [114, S. 434]. Da beim Kokillenguss die Erstarrung zügig erfolgt, 
ist das Scheil-Gulliver-Modell für Erstarrungsberechnungen geeignet [22, S. 730]. 
Mit Berechnungen im Gleichgewicht sollen die Einflüsse von Legierungselementen auf 
die maximal mögliche Löslichkeit von Cu im Mischkristall sowie auf das Erstarrungsin-
tervall untersucht werden. Die Berechnungen im Ungleichgewicht werden herangezogen, 
um Vorhersagen darüber zu treffen, welche Phasen bei welchen Temperaturen in welchen 
Anteilen wahrscheinlich gebildet werden. Darüber hinaus wird das sogenannte Terminal 
Freezing Range (TFR) zur Warmrissvorhersage und die Entwicklung der chemischen 
Zusammensetzung der Restschmelze berechnet.  
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Für die Bestimmung des TFR wird der Festphasenanteil über der Temperatur aufgetra-
gen und damit die Temperaturdifferenz ∆T in einem geeigneten Festphasenbereich be-
rechnet. Aufgrund der divergierenden Literaturangaben, welcher Festphasenbereich an-
zuwenden sei, werden unterschiedliche Festphasenbereiche zwischen 80 und 98 % Fest-
phasenanteil auf ihre Gültigkeit überprüft.  
4.1.6 Thermophysikalische Eigenschaften 
Zur Charakterisierung der thermophysikalischen Eigenschaften konventioneller AlCu-
Gusslegierungen bei Temperaturen bis maximal 530 °C werden folgende Arbeiten durch-
geführt: 
 Messung der relativen Längenänderung 
f
g im Dilatometer (bis 400 °C) 
 Bestimmung der Dichte bei Raumtemperatur 
 Messung der Temperaturleitfähigkeit 5 mit der Laserflash-Methode (bis 400 °C) 
 Messung der spezifischen Wärmekapazität 6 durch Differential Scanning Kalori-
metrie (bis 530 °C) 
Diese thermophysikalischen Eigenschaften lassen sich entweder direkt oder indirekt be-
stimmen. Für die Wärmeleitfähigkeit gilt, dass direkte Messverfahren nur für Materialien 
anwendbar sind, die einen hohen Wärmeleitwiderstand, d.h. 7 ≤ 1 W/(m∙K), aufweisen, 
da die Messverfahren eine Temperaturdifferenz zwischen den Probenenden erfordern 
[115]. Da Aluminium und Aluminiumlegierungen im Allgemeinen gut leitende Werkstoffe 
sind (mit 7 ≥ 110 W/(m∙K)) [100, S. 200-201], kommt deshalb nur eine indirekte Be-
stimmung über andere thermophysikalische Größen infrage.  
Der entsprechende Zusammenhang lässt sich aus Gleichung (1) ableiten und stellt sich 
folgendermaßen dar: 
7 = 5 ∙ 6 ∙  8 (15) 
Die Temperaturleitfähigkeit kann unmittelbar mit dem Laserflash-Verfahren ermittelt 
werden. Dazu wird eine dünne, runde Probe (Probendurchmesser 10 mm, -höhe 
< 1 mm) mit planparallelen Flächen benötigt, die in einer Vakuumkammer auf die ge-
wünschte Temperatur erwärmt wird. Mittels einer Energiequelle, wie z.B. einer Blitz-
lampe (bis 400 °C) oder eines Lasers, wird eine der Probenseiten gezielt gleichmäßig über 
den gesamten Probenquerschnitt erhitzt, während ein Infrarot-Detektor an der gegen-
überliegenden Probenseite die ankommende Temperatur misst [116]. Auf diese Weise 
kann die relative Temperaturänderung in Abhängigkeit von Zeit und Volumen gemessen 
werden. 
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Abbildung 17 Prinzipieller Aufbau des Laserflash-Messverfahrens zur Messung der Temperaturleitfähigkeit eines Ma-
terials [117, S. 3] 
Die spezifische Wärmekapazität kann entweder im Fallkalorimeter oder, wie in dieser 
Arbeit, im Differenzkalorimetrie-Verfahren (DSC, engl. Difference scanning calorimetry) 
gemessen werden [118, S. 414]. Dazu werden Proben mit einem Durchmesser von 4 mm 
und einer Dicke von 1-2 mm verwendet. Im DSC werden zwei Messkammern, eine aus-
gestattet mit der Probe und eine andere leere als Referenz, gleichermaßen erhitzt. Je 
nach Verfahren wird dann entweder die über separate Heizelemente den Kammern zuge-
führte Energie zum Ausgleich der Temperaturen (Energiekompensationsverfahren) oder 
die Energie gemessen, die beim Wärmeaustausch zwischen den zwei Kammern zur Tem-
peraturausgleich auftritt (Wärmestromverfahren) [119]. 
Die temperaturabhängige Dichte, die für die Berechnung der Wärmeleitfähigkeit notwen-
dig ist, wird durch Messung der temperaturabhängigen Längenänderung und die Dichte 
bei Raumtemperatur bestimmt. Die Längenänderung wird in einem Dilatometer ermit-
telt. Dazu wird eine Probe bekannter Länge einem Temperaturprogramm unterzogen 
und über einen induktiven Wegaufnehmer die Ausdehnung bzw. die Kontraktion der 
Probe gemessen. Als Proben dienen üblicherweise Zylinder mit einem Durchmesser von 
5 mm und einer Länge von 10 mm. Das Probenmaterial wird vor den Messungen einer 
Warmauslagerung bei 400 °C für 100 h unterzogen. 
4.1.7 Kriteren für die Vorhersage der Warmrissneigung und der Korngröße 
Es werden unterschiedliche Vorhersagekriterien für Warmrissneigung und Korngröße auf 
ihre Anwendbarkeit an AlCu-Legierungen überprüft. Eine Übersicht über die Kriterien 
ist in Abbildung 18 dargestellt. Für die Warmrissvorhersage werden mittels thermody-
namischer Berechnungen TFR und Erstarrungsintervall berechnet sowie die Festphasen-
anteile für die Bestimmung des CSC (Cracking Susceptibility Coefficient) ermittelt. Mit 
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Hilfe der thermischen Analyse werden das Erstarrungsintervall und die Temperaturen zu 
den Festphasenanteilen für die Berechnung des CSC bestimmt. Aus den Abkühlungskur-
ven der thermischen Analyse werden zudem der KF16-Wert bestimmt und auf seine 
Anwendbarkeit zur Vorhersage der Korngröße hin überprüft. Der GRF zur Vorhersage 
der Korngröße wird anhand thermodynamischer Daten aus der Literatur berechnet. Die 
Vorhersagekriteren, die ohne Gießversuche auskommen, also TFR, Erstarrungsintervall 
(berechnet) und GRF, werden für die Legierungsentwicklung genutzt. Für TFR und Er-
starrungsintervall muss sich die Anwendbarkeit bei den konventionellen AlCu-Legierun-
gen zeigen.  
 
Abbildung 18 Vorhersagekriterien für Korngröße und Warmrissneigung unter Anwendung der Thermischen Analyse 
und thermodynamischer Berechnungen 
Der CSC beschreibt das Verhältnis aus einer für Warmrisse empfindlichen Zeitdauer 
(tV=t(fs90%-fs99%)) zu einer für Warmrisse unempfindlichen Zeitdauer (tR=t(fs40%-fs90%) und 
berücksichtigt damit einerseits die chemische Zusammensetzung des Materials, da diese 
über die Entwicklung des Festphasenanteils über der Temperatur bestimmt, und ande-
rerseits prozessseitig die Abkühlungsbedingungen [120]: 
$N$ = )j)k =
)lm% − lmm%
)ln% − lm% 
Das TFR berechnet sich als Temperaturdifferenz des für Warmrisse empfindlichen Fest-
phasenbereichs nach folgender Formel: 
 = lo% − lp% 
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In der Literatur ist der für Warmrisse empfindliche Festphasenbereich mit 80-98 %, 85-
87 % oder 93-96 % angegeben, sodass der für die in dieser Arbeit untersuchten AlCu-
Legierungen anzuwendende Festphasenbereich noch zu ermitteln ist.  






Der KF16-Wert wurde von Menk et al. [121] zur Korngrößenvorhersage entwickelt und 
berücksichtigt die sich bei der Abkühlung ergebende Temperaturdifferenz in einem festen 
Zeitintervall von 16 Sekunden:  
q16 = _)bst1u/` − )bst1u/ + 16( 
Der Zeitpunkt tm>-2K/s beschreibt dabei den Zeitpunkt kurz nach Beginn der Erstarrung, 
bei dem die 1. Ableitung der Abkühlungskurve zum ersten Mal die Abkühlungsgeschwin-
digkeit von -2 K/s unterschreitet.  
4.2 Aufstellung von Referenzwerten durch Untersuchung bekannter Aluminium-
kupfergusslegierungen 
4.2.1 Auswahl der Legierungen und ihrer Varianten 
Es sollen die drei AlCu-Gusslegierungen AlCu4Ti(Mg), AlCuNiCoSbZr und AlCuMn-
NiCe hinsichtlich der gießtechnologischen, mechanischen und thermophysikalischen Ei-
genschaften untersucht werden, um auf diese Weise die Potenziale und Entwicklungsbe-
darfe der AlCu-Legierungen quantifizieren zu können. Darüber hinaus soll der Einfluss 
einzelner Legierungselemente untersucht werden. Bei den Legierungen AlCu4Ti(Mg) und 
AlCuNiCoSbZr handelt es sich um kommerziell erhältliche, konventionelle Legierungen, 
wobei erstere eine vielseitig einsetzbare Legierung mit hohen mechanischen Eigenschaften 
bei Raumtemperatur ist und letztere eine spezielle Entwicklung aus dem Flugzeugmo-
torenbau darstellt, die ausgeprägte Festigkeiten bei erhöhten Temperaturen aufweist. Die 
Legierung AlCuMnNiCe wurde von Klan [122] untersucht und ist aufgrund der dort 
ermittelten erreichbaren Festigkeiten bei erhöhter Temperatur eine aussichtsreiche Al-
ternative zu den beiden anderen AlCu-Gusslegierungen. 
Es werden bei den ausgewählten Legierungen die Legierungselemente, von denen ein 
Einfluss auf die Festigkeit bei Raumtemperatur und bei erhöhten Temperaturen zu er-
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warten ist, in ihren Spezifikationsgrenzen variiert. Bei der Legierung AlCu4Ti(Mg) vari-
ieren die Elemente Mn und Mg, bei der Legierung AlCuNiCoSbZr die Elemente Ni und 
Zr und bei der Legierung AlCuMnNiCe der Ni-Gehalt (Tabelle 8). 
Tabelle 8 Elementgehalte der untersuchten bekannten AlCu-Gusslegierungen mit Kennzeichnung der variierten Ele-
mentgehalte 
Nr. Basislegierung Legierungselementgehalt, Gew.-% 
Cu Mg Mn Ti Ni Co Ce* Zr Sb 
T1 AlCu4Ti(Mg)  5,0 0,23 0,01 0,25 - - - - - 
T2 4,9 0,23 0,49 0,27 - - - -  
T3 5,0 0,36 0,00 0,24 - - - - - 
R1 AlCu5NiCoSbZr 
(RR350) 
5,2 - 0,24 0,24 1,24 0,15 - 0,15 0,18 
R2 5,0 - 0,23 0,27 1,73 0,14 - 0,16 0,15 
R3 4,9 - 0,23 0,14 1,67 0,15 - 0,33 0,14 
M1 AlCu5MnNiCe  5,0 - 0,40 0,23 0,50 - 0,25 - - 
M2 4,9 - 0,39 0,23 1,01 - 0,25 - - 
*Mittels verfügbarer Kalibration der Spektralanalyse nicht messbar; Angaben vom Lieferanten 
4.2.2 Übersicht über Untersuchungen  
Die Legierungen werden hinsichtlich ihrer gießtechnologischen Eigenschaften (Warmriss-
neigung und Fließ- und Formfüllungsvermögen) untersucht, eine thermische Analyse und 
Zugversuche bis 300 °C durchgeführt und die thermophysikalischen Eigenschaften 
5, 8, 6 und fg gemessen.  
4.2.3 Untersuchung des Einflusses von Titan auf die Kornfeinung 
Ziel dieser Untersuchungen ist die Einstellung möglichst geringer mittlerer Korngrößen 
sowie eine Verschiebung der Kornstrukturen von grobdendritischem zu feinglobuliti-
schem Wachstum, um die Warmrissneigung zu reduzieren. Grundlage sind die Erkennt-
nisse zu niedrigen erreichbaren Korngrößen und einer reduzierten Warmrissneigung bei 
Einstellung geringster Ti-Gehalte bis 0,05 Gew.-% [76, 77]. Darüber hinaus ist davon 
auszugehen, dass eine Reduktion des Ti-Gehaltes zu einer Erhöhung der thermischen 
Leitfähigkeit des Materials führt.  
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4.2.3.1 Versuchsplan 
Die Untersuchungen werden an den vielversprechendsten Legierungsvarianten T2, R2 
und R3 durchgeführt. Die Legierung AlCuNiCoSbZr (R2 und R3) weist die mit Abstand 
höchsten Warmzugfestigkeiten bei 300 °C und die Legierung AlCu4Ti(Mg) (T2) die 
höchsten Zugfestigkeitswerte bei Raumtemperatur auf. Die Ti-Gehalte der Legierungen 
werden in der ersten Versuchsreihe so niedrig wie möglich gehalten, d.h. bei 0,105 bzw. 
0,146 Gew.-% entsprechend des Basis-Ti-Gehalts des Ausgangsmaterials. In der zweiten 
Versuchsreihe wird der Ti-Gehalt um 0,05 Gew.-% erhöht. Die Kornfeinungsmittelzu-
gabe bleibt wie bei den vorangegangenen Untersuchungen (Kapitel 4.2) bei 0,1 Gew.-% 
AlTi5B1. Die Ti-Zugabe erfolgt nach der Entgasung zusammen mit der AlTi5B1-Zugabe.  
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4.2.3.2 Übersicht über Untersuchungen  
Zur Untersuchung der Warmrissneigung wird die Sternkokille herangezogen und zur Her-
stellung von Proben für die Messung der Temperaturleitfähigkeit wird die Stabkokille 
abgegossen. Bei der Sternkokille wird eine Abkühlungsgeschwindigkeit von 10 Ks-1 und 
bei der Stabkokille von 2 Ks-1 angenommen. Begleitend werden die Abkühlungskurven 
aufgezeichnet und eine thermische Analyse durchgeführt. Die für die unterschiedlichen 
Untersuchungen notwendigen Probengeometrien (Sternkokille, Stabkokille, Croningsand-
Tiegel) erlauben zudem eine Analyse des Einflusses der Abkühlungsgeschwindigkeiten 
auf die Korngrößen. 
4.3 Untersuchung verkürzter Wärmebehandlungszeiten  
In dieser Versuchsreihe soll der Einfluss verkürzter Wärmebehandlungszeiten auf die me-
chanischen Eigenschaften ausgewählter Legierungen untersucht werden. Da bei AlCu-
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Gusslegierungen hohe mechanische Eigenschaften nur mit einer Wärmebehandlung er-
zielt werden können, ist die Einstellung kürzest möglicher Wärmebehandlungszeiten er-
strebenswert. Energieeinsparungen können auch über eine Reduktion der Wärmebehand-
lungstemperaturen realisiert werden, führen jedoch zu niedrigeren erreichbaren mechani-
schen Eigenschaften, wenn die Wärmebehandlungsdauer nicht entsprechend verlängert 
wird.  
In diesen Untersuchungen werden die Lösungsglühzeiten dazu zwischen 4 und 6 Stunden 
und die Warmauslagerungszeiten zwischen 4 und 8 Stunden variiert. Eine verkürzte Lö-
sungsglühdauer sollte bei kleineren Korngrößen zur Erreichung eines homogenen Misch-
kristalls ausreichen, da die Diffusionswege kürzer sind. Die Warmauslagerungszeiten leh-
nen sich an das von Zschech [65] erarbeitete ZTU-Diagramm an, nach dem bei einer 
Auslagerungstemperatur von 200 °C nach etwa 1,5 Stunden bereits die Umwandlung in 
Θ‘ und nach etwa 6 Stunden in Θ erfolgt.  
Das Abschrecken nach dem Lösungsglühen erfolgt weiterhin in einem 60 °C warmen 
Wasserbad. Dadurch ergeben sich vier verschiedene Wärmebehandlungsvarianten, die in 
Abbildung 19 dargestellt sind. Im Vergleich dazu ist die Lösungsglühdauer der vorange-
gangenen Untersuchungen mit 12 Stunden deutlich länger. Die Lösungsglühtemperatur 
beträgt bei allen Varianten 530 °C und die Warmauslagerungstemperatur 200 °C.  
 
Abbildung 19 Vier Wärmebehandlungsvarianten mit Unterschieden in den Lösungsglüh- und Auslagerungszeiten 
[112] 
Die vier Wärmebehandlungsvarianten werden an Varianten der kommerziellen Legierun-
gen überprüft sowie zu einem späteren Zeitpunkt an ausgewählten Legierungen aus der 
Weiterentwicklung.  
Praktische Untersuchungen für eine Legierungsentwicklung 
54 
4.4 Anwendung der statistischen Versuchsplanung zur Entwicklung einer AlCu-
Gusslegierung 
Die Vorgehensweise bei dieser statistischen Versuchsplanung ist in Abbildung 20 darge-
stellt und beginnt bei der Formulierung der Zielsetzung (1.) und der Festlegung der 
Randbedingungen (2). Letztere sind durch begrenzt verfügbare Ressourcen, wie z.B. Zeit 
und finanzielle Mittel, und durch begrenzte Einstellmöglichkeiten der Eingangsgrößen 
gegeben. Der Versuchsplan kann anschließend unter Berücksichtigung von (1.) und (2.) 
aufgestellt (3.) und die Versuche durchgeführt werden. Nach der Ermittlung der Ergeb-
nisse werden diese in eine Zielmatrix (4.) für die anschließende Parametrisierung und 
Anpassung des Modells (5.) eingepflegt. Der 5. Schritt ist wichtig, um ein Regressions-
modell mit hoher Vorhersagequalität zu generieren. Im 6. Schritt erfolgt eine Analyse der 
Zielgrößen anhand von Konturendiagrammen und ebnet den Weg für eine Optimierung 
(7.).  
 
Abbildung 20 Prinzipieller Ablauf bei einer statistischen Versuchsplanung 
4.4.1 Formulierung der Zielsetzung 
Als Zielsetzung (1. Schritt in Abbildung 20) wird für den statistischen Versuchsplan 
festgelegt, dass über eine Variation der chemischen Zusammensetzung eine Legierung 
entwickelt werden soll, die die drei Eigenschaften  
a) hohe mechanische Eigenschaften bei erhöhter Temperatur 
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b) niedrige Warmrissneigung und  
c) hohe Wärmeleitfähigkeit  
in sich vereint.  
4.4.2 Festlegung der Randbedingungen  
Die Festlegung der Randbedingungen wird in den folgenden Ausführungen unterteilt in 
einen Überblick über die Zusammenhänge zwischen den Einfluss- und Zielgrößen, die 
Auswahl der Legierungselemente und die begrenzenden Ressourcen bzw. die gewünschte 
Auflösung. 
4.4.2.1 Einflussgrößen-Zielgrößen-Matrix 
Für die Aufstellung des Versuchsplans ist es sinnvoll, eine Einflussgrößen-Zielgrößen-
Matrix aufzustellen, um einen Überblick über die beeinflussenden Parameter zu bekom-
men und die systembedingten Randbedingungen zu ermitteln (2. Schritt in Abbil-
dung 20). In Tabelle 10 sind die drei Eigenschaften (a) bis (c) sowie die Korngröße, da 
sie einen großen Einfluss auf die Warmfestigkeit und die Warmrissneigung hat, ihren 
jeweiligen Einflussgrößen gegenübergestellt. Dieser Schritt ist wichtig, damit später bei 
der Versuchsdurchführung keine Einflussgrößen übersehen werden. Die Einflussgrößen 
können entweder der Kategorie „chemische Zusammensetzung“ oder der Kategorie „Pro-
zessparameter“ zugeordnet werden. Zudem sind sie entweder steuerbar oder stellen eine 
nicht oder nur bedingt beeinflussbare Störgröße dar. Unabhängig davon üben sie aber 
einen zum Teil erheblichen Einfluss auf die Zielgrößen aus, wie am Beispiel der Verun-
reinigungen deutlich wird. Für die Prozessparameter gilt, dass sie, aufgrund ihres starken 
Einflusses auf die Zielgrößen, für alle Versuche möglichst konstant gehalten werden müs-
sen. Dies ist insbesondere für die Verunreinigungen und Gieß- und Formtemperaturen 
gültig.  
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4.4.2.2 Darlegungen zur Auswahl der Legierungselemente  
Potentielle Legierungselemente für die vorgesehenen Entwicklungsziele sind, neben Cu 
als Hauptlegierungselement, die Elemente Mn, Co, Ti, Ni, Mg und Zr. Ihre Auswahl und 
die Festlegung ihrer Einstellgrenzen sind auf die Zielsetzung abzustimmen. 
Insbesondere Ti, Mn, Co, Ni und Zr eignen sich als festigkeitssteigernde Elemente bei 
erhöhter Temperatur, da sie aufgrund ihrer niedrigen Diffusionskoeffizienten in Alumi-
nium die Vergröberung von Phasen verlangsamen [123]. Aufgrund des negativen Einflus-
ses der Elemente Zr und Ti auf die Temperaturleitfähigkeit, und damit auf die Wärme-
leitfähigkeit, kommen diese nicht als im DoE zu variierende Eingangsgröße infrage. Mg 
kommt ebenfalls nicht als Eingangsgröße infrage, da die Warmfestigkeit durch Mg-Zu-
sätze deutlich reduziert wird. Einbußen in der erreichbaren Raumtemperaturfestigkeit 
werden dadurch in Kauf genommen. Somit kristallisieren sich die Elemente Mn, Co und 
Ni zusätzlich zu Cu als weitere Eingangsgrößen heraus. 
Die Festlegung der Stufen, innerhalb derer die Legierungselemente variiert werden, sollte 
grundsätzlich so erfolgen, dass ein möglichst großer Versuchsraum aufgespannt wird, 
denn eine Extrapolation über den Versuchsraum hinaus ist nicht zulässig. In thermody-
namischen Berechnungen wird die Wirkung der vier Elemente in ternären und quarter-






Von einer Verschiebung des Eutektikums und der Löslichkeitsgrenze zu höheren oder 
niedrigeren Cu-Gehalten wird eine Wirkung auf den Anteil eutekischer Phase erwartet. 
Je weiter das Eutektikum bzw. die Löslichkeitsgrenze bei untereutektischen Legierungen 
zu niedrigen Cu-Gehalten verschoben wird, desto höher ist der Anteil an Eutektikum 
(Hebelgesetz). Zudem führt eine Verschiebung der Löslichkeitsgrenze zu höheren Cu-
Gehalten zu einer Erhöhung des Anteils gelösten Kupfers im Aluminiummischkristall, 
wenn die Löslichkeit bei Raumtemperatur unverändert bleibt. Dadurch wird der Anteil 
an der sekundären Ausscheidungsphase Al2Cu erhöht und damit die Festigkeit gesteigert. 
Bei dem Anteil fAl2Cu, der berechnet wird, handelt es sich um primäres und somit eutek-
tisch ausgeschiedenes Al2Cu, von dem ein Einfluss auf die Warmrissneigung ausgeht. Je 
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höher der Anteil Eutektikum ist, desto niedriger ist die Warmrissneigung. Gleiches gilt 
für die zwei Kennwerte TFR und Erstarrungsintervall, die nach dem Scheil-Gulliver-
Modell berechnet werden. Je geringer die beiden Werte ausfallen, desto niedriger wird 
die Warmrissneigung erwartet. Der Festphasenbereich zur Bestimmung des TFR orien-
tiert sich dabei an den Ergebnissen mit den konventionellen Legierungen. Eine Übersicht 
über die berechneten Kennwerte und deren Wirkung ist in Tabelle 11 aufgeführt. 
Anteile weiterer Phasen zu berechnen erwies sich nach Auswertung der Berechnungen 
mit den konventionellen Legierungen als weniger sinnvoll, da einerseits der Einfluss der 
einzelnen Phasen und ihre Wechselwirkungen miteinander und andererseits ihr tatsäch-
liches Auftreten nicht gesichert ist – selbst unter Anwendung von Berechnungen im Un-
gleichgewicht.  




Eutektikum GG Verschieben zu niedrigeren Cu-Gehalten 
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GG Verschieben zu niedrigeren Cu-Gehalten 
 Erhöhung des Anteils Eutektikum 
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SG Verkleinerung des Erstarrungsintervalls 
 reduzierte Warmrissneigung 
Warmrissnei-
gung ↓ 
*GG: Gleichgewicht; SG: Scheil-Gulliver 
Die berechneten Zusammensetzungen der ternären AlCuX-Systeme variieren zwischen 4-
8 Gew.-% Cu, 0,1-2 Gew.-% Mn, 0-3 Gew.-% Ni und 0,1-1,3 Gew.-% Co. Dabei werden 
sowohl Cu als auch das zweite Legierungselement jeweils an der unteren und oberen 
Grenze variiert, sodass vier Zusammensetzungen berechnet werden. Darüber hinaus wird 
jeweils eine mittlere Zusammensetzung berechnet. Die wichtigsten Ergebnisse werden im 
Folgenden beschrieben. 
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Den berechneten ternären Systeme ist gemein, dass mit steigendem Cu-Gehalt der Anteil 
an Al2Cu zunimmt und das TFR kleiner wird. Im AlCuMn-System verschiebt sich das 
Eutektikum leicht zu niedrigeren und die Löslichkeitsgrenze leicht zu höheren Cu-Gehal-
ten, was zu einer minimalen Verringerung von fAl2Cu führt. Das TFR wird durch Mn 
geringfügig kleiner (∆T=2,8 K), ebenso wie das Erstarrungsintervall (∆T=1,5 K).  
Im AlCuNi-System verschiebt sich das Eutektikum zu höheren (max. 35,9 Gew.-%) und 
die Löslichkeitsgrenze zu deutlich höheren Cu-Gehalten von 17,5 Gew.-% Cu. Bereits 
mit geringen Ni-Zusätzen sinkt fAl2Cu. Mit steigendem Ni-Gehalt muss der Cu-Gehalt um 
das 4-fache ansteigen, damit 2 % mehr Al2Cu gebildet werden kann. Ab 2,5 Gew.-% Ni 
wird gar kein Al2Cu mehr gebildet. Das TFR und das Erstarrungsintervall werden mit 
zunehmendem Ni-Gehalt kleiner. 
Mit Co wird im AlCuCo-System das Eutektikum zu niedrigeren Cu-Gehalten verschoben. 
Die Löslichkeit verändert sich nichtlinear. Mit 0,1 Gew.-% Co und 4 bzw. 8 Gew.-% Cu 
verschiebt sich die Löslichkeit nach rechts, ab ~0,8 Gew.-% Co verringert sich die Lös-
lichkeit. Das TFR bleibt unverändert. Mit steigendem Co-Gehalt wird das Erstarrungs-
intervall immer größer, da bei hohem Cu:Co-Verhältnis die Ausscheidungstemperatur des 
Aluminiummischkristalls erhöht wird und bei einem niedrigen Cu:Co-Verhältnis die 
Phase Al9Co2 zuerst gebildet wird. Hervorzuheben ist die Wirkung des Kobalts auf fAl2Cu. 
Damit bei 5 Gew.-% Cu Al2Cu gebildet wird, darf der Co-Gehalt von 0,3 Gew.-% nicht 
überschritten werden. Bei 8 Gew.-% Cu sind es schon 1,4 Gew.-%. Zudem vergrößert 
sich das Erstarrungsintervall, wenn die Phase Al9Co2 als erste Phase, also vor Bildung 
des Aluminiummischkristalls gebildet wird.  
Für die anschließenden quaternären Berechnungen AlCuXY wird der Co-Gehalt entspre-
chend an den Cu-Gehalt gekoppelt, sodass der Aluminiummischkristall zuerst gebildet 
werden soll und das Erstarrungsintervall nicht zu breit wird. Bei 5 Gew.-% Cu wird der 
Co-Gehalt auf 0,15 Gew.-% und bei 8 Gew.-% Cu auf 0,9 Gew.-% festgelegt.  
Im AlCuNiCo-System wird die Löslichkeit des Aluminiummischkristalls für Cu durch Ni-
Zusätze bis 1,5 Gew.-% erhöht, fAl2Cu bleibt unverändert. Das TFR wird mit steigendem 
Ni-Gehalt, wie auch im ternären System, kleiner. Das Erstarrungsintervall steigt mit 
zunehmendem Cu-Gehalt aufgrund der Kopplung mit Co deutlich an. Im AlCuMnCo-
System verhalten sich sowohl das Eutektikum als auch die Löslichkeitsgrenze wie im 
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AlCuMn-System, d.h. das Eutektikum wird zu niedrigeren und die Löslichkeitsgrenze zu 
höheren Cu-Gehalten verschoben.  
Für eine effektive Kornfeinung soll Ti in geringen Mengen zulegiert werden. In Vorver-
suche mit der Legierung AlCu4.5Mn0.9Co0.5 (AC11) wird der Ti-Gehalt zwischen 0,02-
0,25 Gew.-% bei gleichbleibender Kornfeinungsmittelzugabe von 0,1 Gew.-% AlTi5B1 
variiert. Zusätzlich zu den Vorversuchen, wird der GRF berechnet. Für kleinstmögliche 
Korngrößen sollte der GRF laut Bäckerud et al. [57] zwischen 10 und 36 liegen. Für die 
Legierung AC11 liegt der GRF, wie in Abbildung 21 zu sehen ist, mit 0,02 Gew.-% Ti 
bei 19 und mit 0,05 Gew.-% Ti bei 26, d.h. in beiden Fällen innerhalb der angegebenen 
Grenzen von 10 bis 36. Mit höheren Ti-Gehalte wird der GRF > 36. Somit sind kleinste 
Korngrößen zwischen 0,02 und 0,05 Gew.-% Ti zu erwarten. 
 
Abbildung 21 GRF der Legierung AlCu4.5Mn0.9Co0.5 bei variierenden Ti-Gehalten 
Der Vergleich der metallographischen Schliffe von den Proben aus den Vorversuchen, die 
in Abbildung 22 (a) bis (d) zu sehen sind, zeigen, dass sich bei einer Erhöhung des Ti-
Gehaltes von 0,02 zu 0,05 Gew.-% die Korngröße verringert, während eine weitere Erhö-
hung des Ti-Gehaltes von 0,05 zu 0,1 Gew.-% eine Vergrößerung der mittleren Korngrö-
ßen verursacht. Zwischen 0,05 und 0,25 Gew.-% Ti ist nur ein geringer Größenunter-
schied zwischen den Körnern festzustellen, jedoch sind die Körner bei 0,25 Gew.-% Ti-
Gehalt deutlich inhomogener verteilt. Die Zwischenstufen 0,15 und 0,2 Gew.-%, die hier 
nicht dargestellt sind, zeigen nur geringe Unterschiede im Vergleich zu einer Ti-Zugabe 
von 0,1 Gew.-%.  
Zusammenfassend stellen sich die wichtigsten Ergebnisse aus thermodynamischen Be-
rechnungen und Vorversuchen folgendermaßen dar:  
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 Eine Steigerung des Cu-Gehaltes von 4 auf 8 Gew.-% führt zu einer Zunahme des 
Phasenanteils Al2Cu und zu einer Verkleinerung des Erstarrungsintervalls.  
 Das TFR ist kann bereits durch geringe Ni-Zusätze von 0,1 Gew.-% verkleinert 
werden.  
 Mit zunehmendem Co-Gehalt wird das Erstarrungsintervall größer.  
 Mit einem Ti-Gehalt von 0,05 Gew.-% werden, so zeigen Vorversuche mit variie-










Abbildung 22 Schliffbilder gebarkerter Proben der Legierung AlCu4.5Mn0.9Co0.5 mit Ti-Gehalten von (a) 
0,02 Gew.-%, (b) 0,05 Gew.-%, (c) 0,1 Gew.-% und (d) 0,25 Gew.-%  
 Ressourcen und Versuchsplanauflösung 
Der Versuchsumfang soll zwanzig Einzelversuche nicht überschreiten. Zudem soll es mög-
lich sein, alle Einflüsse und Wechselwirkungen zwischen den Eingangsgrößen zu ermit-
teln, sodass eine Versuchsplanauflösung von Stufe V möglich ist.  
4.4.3 Aufstellung des Versuchsplans 
Die Zielgröße der hohen Wärmeleitfähigkeit erfordert, dass der Anteil an zulegierten Ele-
menten, insbesondere derer, die Mischkristall-bildend sind, möglichst gering gehalten 
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wird. Es wird somit festgelegt, dass maximal drei Legierungselemente im AlCu-Legie-
rungssystem zulegiert werden. Der Cu-Gehalt wird ebenfalls variiert, sodass zusammen 
mit den drei Legierungselementen vier Eingangsgrößen die Grundlage für den Versuchs-
plan bilden. Der Versuchsraum wird so aufgespannt, dass ein lineares Modell zur Abbil-
dung der Zusammenhänge geeignet sein sollte. Der Cu-Gehalt wird zwar über die Gleich-
gewichts-Löslichkeitsgrenze hinweg variiert, jedoch ist ab 4,5 Gew.-% zu erwarten, dass 
bereits Eutektikum auftritt und somit der Cu-Einfluss linear ist. Ein vollfaktorieller zwei-
stufiger Versuchsplan, der eine Auflösung der Stufe V aufweist, bietet sich für diese Un-
tersuchungen optimal an. Bei vier Eingangsgrößen umfasst ein vollfaktorieller Versuchs-
plan 16 Versuche. Mit einem zusätzlichen Center Point in drei Wiederholungen, um die 
Modellqualität und die Variabilität der Versuchsergebnisse gegenprüfen zu können, 
ergibt eine Versuchsanzahl von 24 + 3 CP = 19 Versuchen. Zudem werden die Versuche 
in randomisierter Reihenfolge gefahren, um mögliche Einflüsse durch Umgebungstempe-
raturen, Luftfeuchtigkeit und den Gießer zu streuen.  
Für die Eingangsgrößen werden unter Berücksichtigung der dargestellten Randbedingun-
gen, der thermodynamischen Berechnungen, der Literaturergebnisse und der Erfahrungen 
mit den zuvor geprüften konventionellen AlCu-Legierungen folgende Stufen für den Ver-
suchsplan festgelegt: 
 4,0-7,0 Gew.-% Cu 
 0,1-0,9 Gew.-% Mn 
 0,0-1,3 Gew.-% Ni 
 0,1-0,5 Gew.-% Co 
Als Zielgrößen dienen die quasi-statischen mechanischen Eigenschaften bei Raumtempe-
ratur, 200 °C, 250 °C und 300 °C, die Warmrissneigung sowie der Phasenanteil. Der 
anhand metallografischer Schliffe im Point Count-Verfahren ermittelte Phasenanteil 
dient als Hilfsgröße für die Abschätzung der Wärmeleitfähigkeit.  
Für alle Legierungen dieses statistischen Versuchsplans wird der GRF berechnet, um zu 
überprüfen, ob dieser mit einem Ti-Gehalt von 0,05 Gew.-% bei allen Legierungen zwi-
schen 10 und 36 liegt. Die Abbildung 23 zeigt, dass der GRF zwischen 25 und 38 
schwankt, wobei die Mehrheit der Legierungen unterhalb von 36 liegt. Mit einem Ti-
Gehalt von 0,1 Gew.-% liegt der GRF der Legierung über 36. Aufgrund dieses Ergebnis-
ses und der Erkenntnisse aus den Vorversuchen, wird der Ti-Gehalt für die Legierungen 
auf 0,05 Gew.-% festgelegt. 




Abbildung 23 GRF aller DoE-Legierungen berechnet mit 0,05 Gew.-% Ti 
4.4.4 Praktische Versuche  
Um gleichbleibende Zusammensetzungen zu gewährleisten, werden die 19 Legierungen in 
einem Mittelfrequenzinduktionsofen zu je 13 kg aus Reinaluminium (99.92; max. 0,03% 
Si, 0,03% Fe), Reinkupfer und Vorlegierungen (AlNi20, AlCo10, AlMn26) erschmolzen 
und in Barren gegossen. Die Schmelzebehandlung, also Entgasung, Zugabe von 
0,05 Gew.-% Ti (AlTi10) und Zugabe von 0,1 Gew.-% Kornfeinungsmittel AlTi5B1, er-
folgen in Chargen zu je 3,5 kg in widerstandsbeheizten Öfen. Als Formen kommen die 
Sternkokille, die Stabkokille und der Stahltiegel für die TA zum Einsatz. Die Schmelz- 
und Gießparameter bleiben gleich, wie bei der Ermittlung der Referenzwerte. Die Wär-
mebehandlungsparameter bleiben weitgehend gleich. Lediglich die Auslagerung für die 
Proben zur Zugprüfung bei Raumtemperatur erfolgt für 10 Stunden anstatt für 100 Stun-
den.  
4.4.5 Parametrisierung und Anpassung des Modells  
Nach der Ermittlung und Erfassung aller Versuchsergebnisse (4. Schritt in Abbil-
dung 20) kann mit der Modellanpassung begonnen werden (5. Schritt in Abbildung 20). 
Für die Auswertung des Versuchsplans wird die Normalverteilung der Zielgrößen anhand 
von Histogrammen überprüft. Liegt keine Normalverteilung vor, werden die Zielgrößen, 
transformiert – in diesem Fall logarithmiert (Log10(C1*Y+C2)). Wenn zur Erzielung einer 
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besseren Modellqualität eine Zielgrößentransformation erfolgt ist, sind die entsprechen-
den Zielgrößen in Abbildung 24 mit einem ~ gekennzeichnet. Alle anderen Zielgrößen 
gehen linear in das Modell ein.  
 
Abbildung 24 Histogramme der Verteilung der Zielgrößen; mit ~ markierte Zielgrößen sind transformiert; Klassen, 
engl. bins  
Anschließend werden die Eingangsgrößen auf ihren Einfluss auf das Modell hin unter-
sucht und ggf. aus dem Modell ausgeschlossen, wenn sich dadurch die Vorhersagekraft 
des Modells verbessert. Dazu wird erfasst, wie die vier Gütekriterien R2, Q2, Modellvali-
dität (MV) und Reproduzierbarkeit (Rep) sich unter Ausschluss eines Koeffizienten, also 
den Haupteffekten (Cu, Mn, Ni, Co) oder den Wechselwirkungen (Cu*Mn; Cu*Ni; 
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Cu*Co; Mn*Ni; Mn*Co; Ni*Co), verändern. Dabei ist zu beachten, dass bei Signifikanz 
höherwertiger Terme (z.B. Wechselwirkungsterme) die zugehörigen Haupteffekte trotz 
mangelnder Signifikanz (hier: Cu, Ni, Co, Mn) nicht entfernt werden dürfen. Ist dies der 
Fall, heißt das, dass der zugehörige Haupteffekt sowohl positiv als auch negativ wirkt. 
Das Ziel ist eine Maximierung der Gütekriterien.  
Die Modellanpassung erfolgt unter Zuhilfenahme der zwei Diagramme Coefficient Plot 
und Summary of Fit, die am Beispiel Zugfestigkeit bei Raumtemperatur (Rm-200°C) in 
Abbildung 25 dargestellt sind. Beim Coefficient Plot (Abbildung 25a) wird zur Beurtei-
lung der Relevanz eines Modellkoeffizienten die Balkenhöhe und für die Signifikanz der 
Fehlerbalken herangezogen. Weist ein Koeffizient eine niedrige Balkenhöhe auf, so gilt er 
als nicht relevant. Ein Koeffizient, dessen Fehlerbalken die Nulllinie schneidet, gilt als 
nicht signifikant. Die Hinzunahme bzw. das Entfernen eines Koeffizienten wirkt sich un-
mittelbar auf den im Summary of Fit (in Abbildung 25b) dargestellten Gütekriterien 
aus. Eine Maximierung der Gütekriterien wird erzielt, indem kaum relevante und nicht 
signifikante Koeffizienten aus dem Modell entfernt werden, wobei ein Entfernen von 





Abbildung 25 Beispielhafte Darstellung eines Coefficient Plot und des Summary of Fit für die Zielgröße Rm-200°C 
Eine Aufstellung der in das Modell aufgenommenen Koeffizienten sowie die zugehörigen 
Gütekriterien sind in Tabelle 12 aufgeführt. Die mechanischen Kennwerte bei 300 °C, 
Rp0,2 bei RT, die Warmrisszahl und die Korngröße weisen partiell niedrige Gütekriterien 
auf, was ein Hinweis auf ein unzureichendes Modell für diese Zielgrößen ist.  
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Tabelle 12 Modellkoeffizienten und Gütekriterien des Modells (mit Hervorhebung kritischer Gütekriterien) 
Zielgröße Zusätzl. Koeffizienten zu Hauptef-
fekten  
Gütekriterien 
R2 Q2 MV Rep 
Zielwerte der Gütekriterien  1,0  R2 > 0,25 > 0,5 
Rm – 20 °C Cu*Mn; Mn*Co 0,90 0,74 0,92 0,80 
Rm – 200 °C Cu*Mn; Cu*Ni; Mn*Ni; Mn*Co; Ni*Co 0,97 0,87 0,48 0,99 
Rm – 250 °C Cu*Mn; Cu*Ni; Mn*Co; Ni*Co 0,79 0,62 0,73 0,82 
Rm – 300 °C Mn*Ni; Mn*Co; Ni*Co 0,68 0,36 0,86 0,50 
Rp0,2 – 20 °C Cu*Mn; Cu*Ni; Mn*Co; Ni*Co 0,95 0,78 0,08 1,0 
Rp0,2 – 
200 °C 
Cu*Mn; Mn*Co; Ni*Co 0,92 0,72 0,48 0,98 
Rp0,2 – 
250 °C 
Cu*Mn; Mn*Co; Ni*Co 0,73 0,51 0,78 0,73 
Rp0,2 – 
300 °C 
Ni*Co 0,59 0,37 0,75 0,70 
A – 20 °C Cu*Ni; Mn*Co 0,86 0,61 0,82 0,84 
A – 200 °C Cu*Mn; Cu*Ni; Mn*Co 0,89 0,62 0,78 0,89 
A – 250 °C Cu*Mn; Mn*Co; Ni*Co 0,93 0,80 0,92 0,84 
A – 300 °C Cu*Ni; Mn*Co 0,80 0,59 0,96 0,41 
WRZ Ohne Co; Cu*Mn; Cu*Ni; Mn*Ni 0,51 0,02 0,67 0,93 
Korngröße Cu*Mn; Cu*Ni; Cu*Co; Mn*Ni; Mn*Co; 
Ni*Co 
0,42 -0,2 0,66 0,52 
Phasenanteil Cu*Ni; Mn*Co 0,81 0,56 0,60 0,92 
 
Zur weiteren Qualitätskontrolle wird der Residuals Normal Probability Plot (Residuen-
Wahrscheinlichkeitsnetz) herangezogen, der eine Identifizierung von Ausreißern gestat-
tet. Wie in Abbildung 26 zu sehen ist, weicht Versuch Nr. 10 deutlich von der hypothe-
tischen, durch die Versuchspunkte gebildeten Ausgleichsgerade ab. Weitere Auffälligkei-
ten sind in den Residuals Normal Probability Plots nicht erkennbar. Die Normal Proba-
bility Plots aller weiteren Zielgrößen sind im Anhang aufgeführt.   
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Abbildung 26 Residuals Normal Probability Plot des Modells für die Zielgrößen Rm, Rp0,2 und A bei Raumtemperatur 
Eine Überprüfung der Linearität des Einflussgrößen-Zielgrößen-Zusammenhangs wird an-
hand von Residuals vs. Variable Plots überprüft und ist in Abbildung 27 beispielhaft für 
die Eingangsgröße Cu dargestellt. Wenn die Center Points 17-19 deutlich von der Ver-
teilung der anderen Versuchspunkte abweichen, ist eine Nicht-Linearität zu erwarten und 
das Modell kann für eine höhere Vorhersagekraft zu einem quadratischen Modell erwei-
tert werden. Da die Residuen, von wenigen Ausnahmen abgesehen (s. weitere Residuals 
vs. Variable Plots im Anhang), gleichmäßig um die horizontale Nulllinie verteilt sind, 
kann von linearen Zusammenhängen ausgegangen werden.  
 
Abbildung 27 Residuals vs. Variable Plot des Modells der Eingangsgröße Cu für die Zielgrößen Rm, Rp0,2 und A bei 
Raumtemperatur 
Eine letzte, wichtige Überprüfung auf Ausreißer und Inhomogenitäten erfolgt über den 
Observed vs. Predicted Plot, da nicht alle Ausreißer über die Residuenanalyse als solche 
identifizierbar sind. In der Analyse zeigt sich, dass Versuch Nr. 14 in Bezug auf die 
Bruchdehnung bei Raumtemperatur ein Ausreißer ist (s. Abbildung 28). Unter Abwä-
gung des Einflusses auf die Modellqualität insgesamt, wird der Versuch Nr. 14 jedoch 
nicht aus dem Modell ausgeschlossen.  
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Abbildung 28 Observed vs. Predicted Plot für die Zielgrößen Rm, Rp0,2 und A bei Raumtemperatur 
Sobald das Modell angepasst ist, kann eine Optimierung erfolgen. Für Zielgrößen, die 
minimiert werden sollen, muss eine Obergrenze, und für Zielgrößen, die maximiert werden 
sollen, eine Untergrenze festgelegt werden. Für die Festlegung der Grenzen wird aus den 
zuvor geprüften konventionellen Legierungen diejenige ausgesucht, die bei 300 °C die 
höchsten mechanischen Eigenschaften aufweist. Als Hilfsvariable für die Wärmeleitfähig-
keit wird der Anteil an intermetallischen Phasen auf den Korngrenzen herangezogen. Von 
den drei wichtigsten Gefügeeigenschaften, die die Wärmeleitfähigkeit beeinflussen (Anteil 
intermetallischer Phasen, Anteil gelöster Elemente im Mischkristall, Anzahl Korngren-
zen), ist der Anteil intermetallischer Phasen mit den verfügbaren Mitteln am zuverläs-
sigsten bestimmbar. Die Bestimmung des Anteils gelöster Elemente im Mischkristall ist 
über REM-/EDX-Messungen nur qualitativ möglich. Die Korngrößen werden ebenfalls 
ermittelt, gehen aber nicht als Hilfsvariable ein. 
Die Auswertung der Ergebnisse (6. Schritt) und die Optimierung (7. Schritt in Abbil-
dung 20) sind Teil der nun folgenden Ergebnisdarstellung. 
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5 Ergebnisse  
5.1 Referenzwerte bekannter Aluminiumkupfergusslegierungen 
5.1.1 Mechanische Eigenschaften 
In quasi-statischen Zugversuchen wurden die drei Legierungen AlCu4Ti(Mg), Al-
CuNiCoSbZr und AlCuMnNiCe bei den Temperaturen 23 °C, 150 °C, 200 °C, 250 °C 
und 300 °C geprüft. Der Zugprüfung ging eine Wärmebehandlung mit Überalterung bei 
mindestens 200 °C für 100 Stunden voraus.  
Den in den nachfolgenden Diagrammen dargestellten Werten liegen grundsätzlich drei 
Einzelmesswerte zugrunde und die Fehlerbalken stellen die Standardabweichung dar. 
Zum besseren Verständnis und zur Veranschaulichung von Effekten werden teilweise 
konkrete Messwerte und Wertebereiche angegeben. Die Wertebereiche umfassen dabei 
das Minimum und das Maximum der jeweiligen Legierung, unabhängig von der Variation 
der chemischen Zusammensetzung, außer es werden andere Angaben gemacht.  
Im Folgenden werden erst die Ergebnisse der einzelnen Legierungen dargestellt, um im 
Anschluss alle drei Legierungen einander gegenüber zu stellen. Da zwischen den Legie-
rungsvarianten jeweils nur ein Element variiert wurde, lassen sich anhand der vorliegen-
den Ergebnisse zum Teil Rückschlüsse auf die Wirkung einzelner Elemente auf die Ei-
genschaften der Legierungen ziehen, insofern keine Überschneidungen der Fehlerbalken 
vorliegen. 
In Abbildung 29 sind die Kennwerte Rm, Rp0,2 und Bruchdehnung für die Legierung 
AlCu4Ti(Mg) aufgetragen, wobei die drei Varianten T1 bis T3 sich in den Mn- und Mg-
Gehalten unterscheiden. Zur Untersuchung des Einflusses des Mn-Gehaltes im Bereich 
von 0,0 bis 0,5 Gew.-% werden T1 und T2 miteinander verglichen und der Einfluss von 
Mg mit Gehalten von 0,23 bis 0,36 Gew.-% kann anhand der Unterschiede zwischen T1 
und T3 analysiert werden. 
Rm und Rp0,2 verringern sich von Raumtemperatur (RT) zu 200 °C um maximal 20 % 
bzw. 19 %, d.h. die Legierung weist eine mäßig hohe Beständigkeit gegen Alterung auf. 
Bei RT weist die Legierung eine Zugfestigkeit Rm zwischen 380-410 MPa und bei 200 °C 
zwischen 305-325 MPa auf. Bis 300 °C fallen Rm und Rp0,2 um bis zu 80 % bzw. 87 % 
im Vergleich zu den Werten bei RT und liegen gerade noch bei 82-100 MPa bzw. 43-61 
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MPa. Die Bruchdehnung zeigt von RT (4,3 % - 5,4 %) bis 200 °C kaum eine Verände-
rung, steigt dann aber bis zu 30 % bei 300 °C an.  
Bis 150 °C weist die Mn-freie Variante T1 höhere Rp0,2-Werte auf als die beiden anderen 
Varianten T2 und T3, fällt bei höheren Temperaturen aber deutlich ab. Ab 250 °C zeigt 
Mn als Legierungszusatz in der AlCu4Ti(Mg) seinen Effekt als temperaturstabilisierendes 
Element und die Variante T2 liegt in den Rp0,2-Werten höher als T1 und T3, die kein Mn 
enthalten. Für Rm zeigt sich ein ähnliches Bild, allerdings nur bei 250 °C in eindeutiger 
Weise, da sich bei den anderen Temperaturen die Fehlerbalken aller Varianten über-
schneiden. Bis 200 °C scheint sich ein um 0,13 Gew.-% leicht erhöhter Mg-Gehalt bei 
AlCu4Ti(Mg) negativ auf Rp0,2 auszuwirken und auf Rm keinen deutlichen Einfluss zu 
haben. Auf die Bruchdehnung hat ein höherer Mg-Gehalt bis 200 °C tendenziell einen 
positiven Einfluss, da hier die Werte über denen der Variante T1 liegen. 
 
Abbildung 29 Im Zugversuch ermittelte mechanische Kennwerte Rm, Rp0,2 und A der Legierung AlCu4Ti(Mg) bis 
300 °C [112] 
In Abbildung 30 sind die Kennwerte Rm, Rp0,2 und Bruchdehnung für die Legierung Al-
CuNiCoSbZr aufgetragen, wobei die drei Varianten R1 bis R3 sich in den Ni-Gehalten 
und im Zr:Ti-Verhältnis unterscheiden. Zur Untersuchung des Einflusses des Ni-Gehaltes 
im Bereich von 1,3 bis 1,7 Gew.-% werden R1 und R2 miteinander verglichen und der 
Einfluss eines Zr:Ti-Verhältnisses von 3:5 bzw. 5:2 mit Gehalten von 0,15 bis 0,33 Gew.-
% Zr kann anhand der Unterschiede zwischen R2 und R3 analysiert werden. 
Die Legierung AlCuNiCoSbZr weist auch bei 300 °C noch hohe mechanische Eigenschaf-
ten (Rm mit 144-154 MPa und Rp0,2 mit 89-104 MPa) auf und zeigt damit insgesamt eine 
hohe Beständigkeit gegen Alterung. Variante R3, welche bis 200 °C die höchsten Rp0,2-
Werte aufweist, fällt von RT bis 300 °C nur um 49 % bzw. 55 % in den Werten Rm 
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bzw. Rp0,2 ab. Zwar weist R2 die niedrigsten Festigkeitsverluste auf (Rm und Rp0,2 mit 
45 % bzw. 41 %), allerdings ist hier der Referenzwert bei Raumtemperatur auch am 
niedrigsten. Alle drei Varianten weisen bei 250 °C einander ähnliche Werte für Rm und 
Rp0,2 auf, sodass dies den Schluss zulässt, dass weder Ni noch das Zr:Ti-Verhältnis einen 
maßgeblichen Einfluss auf die Alterungsbeständigkeit der Legierung haben. Die Bruch-
dehnung der Legierung liegt bei RT mit 3,3 bis 4,83 % in einem für Aluminiumgussle-
gierungen unteren Bereich und steigt unter Temperatureinfluss lediglich auf Werte bis 
9,2 bis 11,6 % an.  
Die kombinierte Einstellung von Ni und Zr an der oberen Spezifikationsgrenze bei 
0,15 Gew.-% Ti (R3) wirkt sich positiv auf Rp0,2 bis 200 °C aus, denn die Rp0,2-Werte 
liegen allesamt oberhalb derer der Varianten R1 und R2. Wird lediglich der Ni-Gehalt 
erhöht, wie bei Variante R2, so verschlechtern sich bis 200 °C sowohl Rm als auch Rp0,2.  
 
Abbildung 30 Im Zugversuch ermittelte mechanische Kennwerte Rm, Rp0,2 und A der Legierung AlCuNiCoSbZr bis 
300 °C [112] 
In Abbildung 31 sind die Kennwerte Rm, Rp0,2 und Bruchdehnung für die Legierung Al-
CuMnNiCe aufgetragen, wobei die zwei Varianten M1 und M2 sich im Ni-Gehalt im 
Bereich 0,5 bis 1,0 Gew.-% unterscheiden. Die Legierung AlCuMnNiCe zeigt mittlere 
Festigkeiten bei RT und die Alterungsbeständigkeit ist mittelmäßig. Von Rp0,2-Werten 
zwischen 180-210 MPa bei RT verliert die Legierung bis 200 °C 28 % und bis 300 °C 
71,2 % ihrer Dehngrenze. Die Bruchdehnung liegt bei dieser Legierung im mittleren Be-
reich (4,1-4,7 % bei RT) und steigt bei 300 °C auf bis zu 16 % an. 
Die Legierungsvariante mit niedrigerem Ni-Gehalt (M1) weist bei RT höhere Festigkeiten 





Abbildung 31 Im Zugversuch ermittelte mechanische Kennwerte Rm, Rp0,2 und A der Legierung AlCuMnNiCe bis 
300 °C [112] 
In der Gegenüberstellung der mechanischen Kennwerte und der Werte von der Härteprü-
fung nach Brinell in Abbildung 32 (a) bis (d) zeigt sich, dass die Legierung AlCu4Ti(Mg) 
bis 200 °C bei Festigkeit und Dehngrenze den anderen beiden Legierungen deutlich über-
legen ist. Bei 250 °C weist lediglich noch die Mn-haltige Variante T2 von AlCu4Ti(Mg) 
die höchsten Werte auf, während die anderen Varianten in ähnlichen Bereichen liegen 
die anderen Legierungen. Bis 300 °C verlieren sowohl AlCu4Ti(Mg) als auch AlCuMn-
NiCe deutlich an Festigkeit und Dehngrenze und die Legierung AlCuNiCoSbZr kristalli-
siert sich als die temperaturstabliste Legierung unter den untersuchten Legierungen aus. 
Die Legierung AlCuNiCoSbZr weist in der Variante R3 im Vergleich die niedrigste 
Bruchdehnung auf, die bis 300 °C auch nur leicht ansteigt. AlCu4Ti(Mg) zeigt mit der 
höher Mg-haltigen Variante die höchste Bruchdehnung. Ansonsten liegen die Legierungen 
bis 200 °C in ähnlichen Wertebereichen. Ab 200 °C nehmen alle Varianten der Legierung 
AlCu4Ti(Mg) deutlich in den Bruchdehnungswerten zu, die Legierung AlCuMnNiCe 
steigt mäßig und die Legierung AlCuNiCoSbZr nur leicht. 
Bei der Messwerten der Härteprüfung liegt die Legierung AlCu4Ti(Mg) im oberen, Al-
CuNiCoSbZr im mittleren und AlCuMnNiCe im unteren Feld. Letztere zeigt eine relativ 
gute Alterungsbeständigkeit und liegt bei 300 °C im Mittelfeld. Die Härtewerte der Le-
gierung AlCu4Ti(Mg) hingegen sinken bis 300 °C und liegen zusammen mit der Legie-
rung R2 im unteren Bereich. Bei der Legierung AlCuNiCoSbZr scheinen die Härtewerte 
bei 300 °C sehr stark von der Zusammensetzung abzuhängen, da R3 die höchste Härte 
aufweist, während verglichen mit den anderen Legierungen R1 im mittleren und R2 im 
unteren Bereich liegen.  










Abbildung 32 Mechanische Kennwerte der Legierungen AlCu4Ti(Mg) (T), AlCuNiCoSbZr (R) und AlCuMnNiCe 
(M) von Raumtemperatur bis 300 °C 
Zusammenfassung:  
 Die Legierung AlCuNiCoSbZr weist von den drei untersuchten Legierungen bei 
300 °C die höchste Festigkeit und Dehngrenze auf. Die Legierung AlCu4Ti(Mg) 
hingegen weist bei Raumtemperatur die höchste Festigkeit und Dehngrenze auf. 
 Bei AlCu4Ti(Mg) führen eine Erhöhung des Mg-Gehaltes zu einer Verbesserung 
der Bruchdehnung und eine Erhöhung des Mn-Gehaltes zu niedrigeren, erreichba-
ren Festigkeiten und Dehngrenzen bei Raumtemperatur, aber zu einer höheren 
Temperaturstabilität.  
 Bei AlCuNiCoSbZr führen ein Ni- und Zr-Gehalt an der oberen Spezifikations-
grenze zu einer hohen Dehngrenze und zu hohen Härtewerten. 
 Die Bruchdehnung der Legierung AlCuNiCoSbZr ist verglichen mit den beiden 




 Die Legierung AlCuMnNiCe liegt im Vergleich zu den beiden anderen untersuch-
ten Legierungen mit im Zugversuch sowie in der Härteprüfung ermittelten Werten 
im mittleren bis unteren Wertebereich. 
5.1.2 Gießtechnologische Eigenschaften  
Durch Abguss von Gießspiralen in einer Aluminiumkokille und in furanharzgebundenen 
Sandformen werden das Fließ- und das Formfüllungsvermögen und durch Abguss der 
Sternkokille die Warmrissneigung der Legierungen AlCu4Ti(Mg), AlCuNiCoSbZr und 
AlCuMnNiCe untersucht. Den dargestellten Ergebnissen liegen jeweils drei Proben zu-
grunde und die dargestellten Fehlerbalken entsprechen der Standardabweichung. 
Die im oberen Teil des Diagramms in Abbildung 33 dargestellten Fließweglängen gelten 
als Maß für das Fließvermögen und die im unteren Teil dargestellten Vorlauflängen als 
Maß für das Formfüllungsvermögen einer Legierung. Im Diagramm ist gut zu erkennen, 
dass Fließweg- und Vorlauflänge sich bei den Legierungen unabhängig vom Gießverfahren 
(Kokillen- oder Sandguss) in gleicher Weise verändern. Die Fließweglängen im Sandguss 
liegen aufgrund des niedrigeren Wärmeübergangskoeffizienten des Sandes und der damit 
verbundenen langsameren Abkühlung der Schmelze höher als im Kokillenguss. Dieser 
Umstand führt auch zu einem besseren Formfüllungsvermögen, wie an den Vorlauflängen 
im unteren Teil des Diagramms zu erkennen ist, die deutlich kürzer sind als die Vorlauf-
längen im Kokillenguss.  
 
Abbildung 33 Mit der Spiralkokille ermittelte Messwerte des Fließ- und Formfüllungsvermögens der Legierungen 
AlCu4Ti(Mg) (T), AlCuNiCoSbZr (R) und AlCuMnNiCe (M) in Kokillen- und Sandguss [112] 
Das Fließvermögen der Variante T1 der Legierung AlCu4Ti(Mg) ist mit Abstand das 
höchste der untersuchten Legierungen, während T3, R1 und M2 das niedrigste aufweisen. 
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Auch T2 weist ein verhältnismäßig hohes Fließvermögen auf, während die anderen  
Legierungsvarianten im Mittelfeld liegen. Das Formfüllungsvermögen liegt bei allen Le-
gierungen in ähnlichen Wertebereichen, schwankt aber bei T1 und T2 im Kokillenguss 
teilweise jedoch um über 300 mm. Die kürzesten Vorlauflängen, und damit das beste 
Formfüllungsvermögen, weisen tendenziell T3, R2, R3 und M2 auf.  
Bei der Legierung AlCu4Ti(Mg) wirkt sich sowohl eine Erhöhung des Mg- als auch des 
Mn-Gehaltes negativ auf das Fließvermögen aus, wobei Mg das Fließvermögen stärker 
herabsetzt. Das Formfüllungsvermögen wiederum wird durch Mg leicht besser. Bei der 
Legierung AlCuNiCoSbZr führt die Erhöhung des Ni-Gehaltes zu einer Verbesserung von 
Fließ- und Formfüllungsvermögen. Wird zusätzlich der Zr-Gehalt an der oberen Spezifi-
kationsgrenze von 0,3 Gew.-% eingestellt, verschlechtern sich Fließ- und Formfüllungs-
vermögen jedoch wieder leicht. Bei der Legierung AlCuMnNiCe verändert mehr Ni nichts 
am Fließvermögen, erhöht aber leicht das Formfüllungsvermögen. Die zweite ermittelte 
gießtechnologische Eigenschaft ist die Warmrissneigung. In Abbildung 34 sind die Mit-
telwerte aus drei Proben, die Standardabweichung und eine Warmrissempfindlichkeits-
skala aufgetragen. Die Skala hilft bei der Veranschaulichung, wo sich die untersuchten 
Legierungen in den fünf Klassifizierungen der Warmrissempfindlichkeit von „keine“ bis 
„sehr hoch“ einordnen lassen.   
Die Mittelwerte der Legierung AlCuNiCoSbZr zeigen eine „mittlere“ und die der Legie-
rung AlCu4Ti(Mg) eine „hohe“ Warmrissempfindlichkeit an. Bei der Legierung AlCuM-
nNiCe liegen die Mittelwerte in den Bereichen „mittel“ und „hoch“. Auffällig sind bei 
den Legierungen AlCuNiCoSbZr und AlCuMnNiCe die stark streuenden Messwerte. 
Rückschlüsse auf den Einfluss der Legierungselemente lassen sich aus diesem Grund nur 
bedingt ziehen. Lediglich bei Variante T3 ist zu erkennen, dass ein höherer Mg-Gehalt 
zu einer höheren Warmrissneigung zu führen scheint. Bei AlCuMnNiCe hat eine Erhö-
hung des Ni-Gehaltes einen tendenziell positiven Effekt und bei AlCuNiCoSbZr scheint 
sich eine Umkehr des Zr:Ti-Verhältnisses negativ auf die Warmrissneigung auszuwirken. 
Von den untersuchten Legierungen hat AlCuNiCoSbZr die niedrigste Warmrissneigung 
mit einem über die Varianten gemittelten Wert von 1,6, während AlCu4Ti(Mg) bei 3,0 




Abbildung 34 Mit der Sternkokille ermittele Warmrisszahlen der Legierungen AlCu4Ti(Mg) (T), AlCuNiCoSbZr (R) 
und AlCuMnNiCe (M) [112] 
Die Korngröße scheint in diesen Untersuchungen keinen Einfluss auf die Warmrissnei-
gung zu haben, wie die Gegenüberstellung in Abbildung 35 andeutet. Die dort angege-
benen Korngrößen wurden jeweils in der Mitte des längsten Armes der Sternkokillenprobe 
mittels Linienschnittverfahren bestimmt. Eine Messung der sekundären Dendritenarm-
abstände ist aufgrund der feindendritischen Kornstrukturen nicht möglich. In der Lite-
ratur wird der Korngröße ein starker Einfluss auf die Warmrissneigung zugeschrieben, 
wenn die Korngrößen zwischen 100 und 1170 µm [11] bzw. 50 und 390 µm [124] schwan-
ken. Die Korngrößen liegen in diesen Untersuchungen jedoch zwischen 63 µm und 84 µm. 
Der Korngrößenunterschied zwischen den untersuchten Legierungen ist mit 21 µm im 
Vergleich zu den Literaturangaben somit sehr gering und eine Korrelation zu den Warm-
risszahlen kann bei so geringen Korngrößenunterschieden nicht hergestellt werden. 
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Abbildung 35 Gegenüberstellung von Warmrisszahlen und Korngrößen der Legierungen AlCu4Ti(Mg) (T), Al-
CuNiCoSbZr (R) und AlCuMnNiCe (M) 
Zusammenfassung: 
 AlCu4Ti(Mg) weist das höchste Fließvermögen, aber gleichzeitig auch das nied-
rigste Formfüllungsvermögen auf, während die anderen Legierungen in ähnlichen 
Wertebereichen liegen. 
 Die in den Gießspiralen ermittelten Kennwerte schwanken teilweise stark. Dies 
kann an der hohen Sensibilität der Kokille in Bezug auf Temperaturschwankungen 
zwischen den Abgüssen liegen, an einem möglichen Temperaturgradienten in der 
Kokille selbst sowie an der Gießtemperatur und der Gießgeschwindigkeit. 
 AlCuNiCoSbZr weist die niedrigste und AlCu4Ti(Mg) weist die höchste Warm-
rissneigung auf, während AlCuMnNiCe im Mittelfeld liegt. 
 Ein Korngrößenunterschied von 21 µm scheint bei den untersuchten Legierungen 
keinen Einfluss auf die Warmrissneigung zu haben. 
5.1.3 Mikrostruktur  
In Abbildung 36 sind die mittels Kontrastverfahren bestimmten Anteile an intermetalli-
schen Phasen und Poren sowie die mittels Linienschnittverfahren gemessenen mittleren 
Korngrößen dargestellt. In Abbildung 36 (a) ist zu sehen, dass der Anteil intermetalli-
scher Phasen bei jeder Legierung mit zunehmendem Legierungsgehalt steigt. Bei der Le-
gierung AlCu4Ti(Mg) ist eine Zunahme an messbaren Phasenanteilen durch Zulegieren 
von 0,5 Gew.-% Mn deutlich sichtbar. Auch bei den Legierungen AlCuNiCoSbZr und 
AlCuMnNiCe ist eine Steigerung des Anteils intermetallischer Phasen erkennbar, was auf 
die Erhöhung des Ni-Gehaltes zurückgeführt werden kann. Die hier dargestellten Pha-
senanteile umfassen Phasen, die lichtmikroskopisch gut sichtbar sind. Da sekundäre 
Al2Cu-Ausscheidungen im Auflichtmikroskop kaum bzw. gar nicht sichtbar sind, können 
diese bei der Messung nicht berücksichtigt werden. Durch Legierungselemente, wie z.B. 
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Mn und Ni, die bevorzugt intermetallische Verbindungen zusammen mit Cu bilden, er-
höht sich der Anteil messbarer Phasen.  
 
Abbildung 36 An Schliffproben aus der Stabkokille mittels Kontrastverfahren bestimmte Anteile intermetallischer 
Phasen (a) und Porenanteile (b) der Legierungen AlCu4Ti(Mg) (T), AlCuNiCoSbZr (R) und AlCuMnNiCe (M)   
Aus Abbildung 36 (b) wird deutlich, dass eine gering ausgeprägte Porosität und Lun-
kerneigung vorliegt, denn der angegebene Porenanteil, der sowohl Schrumpfungslunker 
als auch Porositäten umfasst, liegt bei allen Legierungen bei unter 1 %. Im Vergleich der 
Legierungen ist sowohl in Abbildung 36 als auch in einer Übersichtsaufnahme der Legie-
rung AlCu4Ti(Mg) ohne Mn-Zugabe in Abbildung 37 eine stärkere Lunkerneigung zu 
erkennen als bei der Legierung AlCuNiCoSbZr in Abbildung 38. Die höhere Lunkernei-
gung spiegelt sich tendenziell auch in der höheren Warmrissneigung der Legierung wider.  
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Abbildung 37 Lichtmikroskopische Übersichtsaufnahme der Legierung AlCu4Ti(Mg), Variante T1, Stabkokille, Ver-
größerung 50x 
 
Abbildung 38 Lichtmikroskopische Übersichtsaufnahme der Legierung AlCuNiCoSbZr, Variante R1, Stabkokille, Ver-
größerung 50x 
In Abbildung 39 sind die Korngrößen von Proben mit unterschiedlichen Abkühlungsge-
schwindigkeiten aufgetragen. Bei den TA-Proben, die eine Abkühlungsgeschwindigkeit 
von etwa 0,5 K/s aufweisen, unterscheiden sich die Korngrößen untereinander deutlich. 
Mit 47-70 µm erreicht die Legierung AlCuNiCoSbZr die mit Abstand kleinsten mittleren 
Korngrößen, während die Körner der AlCu4Ti(Mg) 123-153 µm groß sind. In der Stern-
kokille unterscheiden sich die Korngrößen zwischen den Legierungen kaum. Zudem ist 




Abbildung 39 Mittlere Korngrößen bei unterschiedlichen Abkühlungsgeschwindigkeiten in Sternkokille und TA-Stahl-
tiegel der Legierungen AlCu4Ti(Mg) (T), AlCuNiCoSbZr (R) und AlCuMnNiCe (M) 
5.1.4 Thermophysikalische Eigenschaften 
Im Folgenden sind die Messwerte der spezifischen Wärmekapazität (Abbildung 40) und 
der Temperaturleitfähigkeit (Abbildung 41) dargestellt. In Verbindung mit der Dichte 
und der temperaturabhängigen Längenänderung wird die in Abbildung 42 dargestellte 
Wärmeleitfähigkeit berechnet.  
Bei den Legierungen AlCu4Ti(Mg) und AlCuNiCoSbZr liegt die spezifische Wärmekapa-
zität bei RT unter dem, was in der Literatur für reines Aluminium (0,9 J/gK) angegeben 
wird, während AlCuMnNiCe eine höhere Wärmekapazität aufweist.  
Wie in Abbildung 40 zu sehen ist, wird die Wärmekapazität der Legierung AlCu4Ti(Mg) 
durch Mn-Zusätze (T2) reduziert, während die Varianten T1 und T3 in ähnlichen Wer-
tebereichen liegen. Bei der Legierung AlCuNiCoSbZr hat ein höherer Ni-Gehalt keinen 
Einfluss, aber die kombinierte Zugabe von Ni und Zr senkt die Wärmekapazität. Bei 
AlCuMnNiCe senkt Ni die Wärmekapazität.  
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Abbildung 40 Mittels DSC gemessene spezifische Wärmekapazität cp von RT bis 530 °C der Legierungen 
AlCu4Ti(Mg) (T), AlCuNiCoSbZr (R) und AlCuMnNiCe (M) [1] 
Die Legierung AlCu4Ti(Mg) hat, wie aus Abbildung 41 ersichtlich wird, eine insgesamt 
höhere Temperaturleitfähigkeit als die Legierung AlCuNiCoSbZr. Eine Erhöhung der 
Prüftemperatur führt bei AlCu4Ti(Mg) zu einem steten Abfall in der Temperaturleitfä-
higkeit, während bei der Legierung AlCuNiCoSbZr die Temperaturleitfähigkeit bis etwa 
200 °C erst zu- und dann wieder abnimmt. Die höchste Leitfähigkeit aller untersuchten 
Legierungen hat AlCuMnNiCe bei der Variante M1. M2 hingegen liegt in einem ähnlichen 
Wertebereich wie AlCuNiCoSbZr. In AlCu4Ti(Mg) erhöht Mg und in AlCuNiCoSbZr die 
kombinierte Zugabe von Ni und Zr die thermische Leitfähigkeit leicht. In AlCuMnNiCe 





Abbildung 41 Mittels Laserflash-Verfahren gemessene Temperaturleitfähigkeit a der Legierungen AlCu4Ti(Mg) (T), 
AlCuNiCoSbZr (R) und AlCuMnNiCe (M) (in Anlehnung an [112]) 
Die aus Temperaturleitfähigkeit und Wärmekapazität berechnete Wärmeleitfähigkeit der 
Legierungen liegt bei AlCu4Ti(Mg) und AlCuNiCoSbZr in ähnlichen Bereichen. Die Le-
gierung AlCuMnNiCe hat die höchste Wärmeleitfähigkeit aller untersuchten Legierun-
gen.  
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Abbildung 42 Berechnete Wärmeleitfähigkeiten der Legierungen AlCu4Ti(Mg) (T), AlCuNiCoSbZr (R) und AlCuM-
nNiCe (M) (in Anlehnung an [112]) 
5.1.5 Einfluss verkürzter Wärmebehandlungszeiten auf die mechanischen Eigenschaften 
Der Einfluss einer verkürzten Wärmebehandlung auf die mechanischen Eigenschaften bei 
Raumtemperatur wird, wie bei den vorangegangenen Ti-Versuchen, an den zwei Legie-
rungsvarianten T2 und R3 überprüft. Variante R2 wird aufgrund der ähnlichen mecha-
nischen Eigenschaften wie R3 nicht geprüft.  
Die Ergebnisse der Zugprüfung sind in Abbildung 43 dargestellt. Der Einfluss der Lö-
sungsglühdauer ist durch Vergleich von WB1 und WB3 bzw. WB2 und WB4 erkennbar 
und der Einfluss der Auslagerungsdauer durch Vergleich von WB1 mit WB2 und WB3 




Abbildung 43 Mechanische Eigenschaften der zwei Legierungen AlCu4Ti(Mg) und AlCuNiCoSbZr bei Raumtempera-
tur nach verschiedenen Wärmebehandlungen 
Die Kennwerte Zugfestigkeit und Dehngrenze sind bei der Legierung AlCuNiCoSbZr bei 
der längsten Wärmebehandlungsdauer (WB1) am höchsten. Zudem liegt hier auch das 
größte Streckgrenzverhältnis vor. Eine Verkürzung der Lösungsglühdauer von 6 auf 
4 Stunden führt bei der Dehngrenze zu einer Reduktion der erreichbaren Werte. Dies 
kann ein Hinweis darauf sein, dass der Lösungsvorgang des Cu im Mischkristall nach 4 
Stunden noch nicht abgeschlossen ist. Aber auch eine Verkürzung der Auslagerungszeit 
von 8 auf 4 Stunden führt zu niedrigen Dehngrenzen, was bedeutet, dass der Werkstoff 
unteraltert ist, also lediglich GP I- und GP II-Teilchen vorliegen. Eine mögliche Erklä-
rung ist, dass eine s oder mehrere der Legierungselemente der Legierung AlCuNiCoSbZr 
die Umwandlungspunkte zu späteren Zeitpunkten verschieben.  
Die Legierung AlCu4Ti(Mg) erfährt durch die verkürzte Wärmebehandlung eine stärkere 
Streuung der Zugfestigkeitswerte, aber weder eine Verbesserung noch eine Verschlechte-
rung. Die Dehngrenze erhöht sich durch längeres Lösungsglühen, wenn anschließend eine 
längere Auslagerung folgt. Wird nur für 4 Stunden lösungsgeglüht, führt eine kürzere 
Auslagerung zu leicht höheren Dehngrenzen und einer höheren Bruchdehnung. Möglich-
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erweise ist die Legierung AlCuTi(Mg) so stark unteraltert, dass der überwiegende Fes-
tigkeitsmechanismus der der Mischkristallhärtung ist und überwiegend GPI-Zonen vor-
liegen. 
5.2 Einfluss von Titan auf Korngröße, Warmrissneigung und Temperaturleitfä-
higkeit 
In Abbildung 44 sind die Korngrößen der zwei Legierungen AlCu4Ti(Mg) (KF1 mit 
0,146 Gew.-% Ti; KF2 mit 0,196 Gew.-% Ti) und AlCuNiCoSbZr (KF3 und KF5 mit 
0,105 Gew.-% Ti; KF4 und KF6 mit 0,155 Gew.-% Ti) in Sternkokillenproben und in 
Croningsand-Tiegelproben dargestellt. Bei der Legierung AlCu4Ti(Mg) sind mit höherem 
Ti-Gehalt bei schnellerer Abkühlung die Korngrößen geringer und bei langsamerer Ab-
kühlung gleich, während bei der Legierung AlCuNiCoSbZr mit steigendem Ti-Gehalt nur 
im Croningsand-Tiegel die Korngrößen reduziert werden. In der Sternkokille sind die 
Körner bei höherem Ti-Gehalt um 20-35 µm größer. Die mittleren Korngrößen sind somit 
abhängig von den Abkühlungsbedingungen und damit vom Gießprozess.  
Die inhomogenere Korngrößenverteilung im Croningsand-Tiegel wird einerseits durch 
Seigerungen verursacht. Während der Erstarrung kommt es zur Probenmitte hin auf-
grund von Seigerungseffekten zu Elementanreicherungen in der Schmelze, was zu einer 
Veränderung der Wirksamkeit von Kornfeinungsmitteln führen kann, wenn diese mit den 
Elementen wechselwirken. Andererseits kommen die Korngrößenunterschiede durch un-
terschiedliche Abkühlungsgeschwindigkeiten über den Probenquerschnitt zustande. Die 
unterschiedlichen Temperaturgradienten zwischen Probenrand und -mitte führen zu Un-
terschieden in der auftretenden Unterkühlung und damit zu lokal unterschiedlichen 
Keimbildungsraten. Während die Randschale wegen der hohen thermischen Unterküh-
lung ausgehend von der Formwand kleinste Korngrößen aufweist, sind in der Probenmitte 
in erster Linie die konstitutionelle Unterkühlung zusammen mit heterogenen Keimstellen 
keimbildungs- und wachstumsbestimmend. Im Übergangsbereich ist es eine Mischung 




Abbildung 44 Korngrößen der Versuchslegierungen KF1-KF6 in Sternkokille und Croningsand.-Tiegel (QuiK-Cup®) 
Beim Vergleich der Korngrößen mit den vorangegangenen Untersuchungen bei einem Ti-
Gehalt von 0,15-0,25 Gew.-% fällt auf, dass bei den Proben aus den Versuchen KF1 bis 
KF6 die Korngrößen gestiegen sind (s. Tabelle 13). Da die Abkühlungsgeschwindigkeit 
in beiden Probenformen ähnlich ist, lässt sich der Korngrößenunterschied auf die Ti- und 
Zr-Gehalte zurückführen. Bei der Legierung AlCu4Ti(Mg) führt ein Ti-Gehalt von 
0,25 Gew.-% zu leicht geringeren Korngrößen als Ti-Gehalte zwischen 0,15 und 
0,20 Gew.-%. Bei der Legierung AlCuNiCoSbZr reduzieren sowohl ein Ti- als auch ein 
Zr-Überschuss über das jeweils andere Element die Korngröße, wobei ein Ti:Zr-Verhältnis 
von 1,7 die kleinsten Korngrößen von 54 µm hervorruft. Es ist davon auszugehen, dass 
bei einem Ti-Überschuss überwiegend Al3Ti-Substrate und bei einem Zr-Überschuss in 
erster Linie Al3Zr-Substrate als Keimstellen für den α-Mischkristall wirken.  
Tabelle 13 Übersicht über Korngrößen in Abhängigkeit von Legierung und Ti-Gehalt 
Legierung Korngröße in µm // Legierungsvariante; Gew.-% Ti  
Probenform TA-Stahltiegel Croningsand-Tiegel 
AlCu4Ti(Mg) 154 // T2; 0,25 
164 // KF1; 0,15 
167 // KF2; 0,20 
AlCuNiCoSbZr 
54 // R2*; 0,25 
201 // KF3; 0,11 
124 // KF4; 0,16 
69 // R3**; 0,15 
148 // KF5; 0,11 
117 // KF6; 0,16 
* 0,15 Gew.-% Zr; **0,3 Gew.-% Zr 
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Die Warmrisszahlen der Legierungen sind in Abbildung 45 dargestellt. Eine Veränderung 
des Ti-Gehaltes zieht keine signifikante Veränderung der Warmrissneigung nach sich. 
Die Proben des Versuchs KF2 waren nicht auswertbar, da die Kokille in keinem der 
Versuche vollständig ausgelaufen ist. Die Warmrissneigung der AlCu4Ti(Mg) ist trotz 
veränderten Ti-Gehaltes „hoch“ und hat sich somit im Vergleich zu den vorangegangenen 
Untersuchungen kaum verändert. Die Warmrissneigung der AlCuNiCoSbZr Legierung 
hat sich leicht verschlechtert im Vergleich zu den zuvor ermittelten Warmrisszahlen mit 
0,25 Gew.-% Ti. Dafür kann der leichte Anstieg der Korngrößen in den Sternkokillen-
proben von KF3 und KF5 um 0,05 Gew.-% zu KF4 und KF6 verantwortlich sein. 
 
Abbildung 45 Warmrisszahlen der Versuchslegierungen KF1-KF6 
Die Prüfung der Temperaturleitfähigkeit ergibt, dass in der Legierung AlCu4Ti(Mg) eine 
Reduktion des Ti-Gehaltes um 0,05 Gew.-% zu keiner merklichen Veränderung führt. 
Bei der Legierung AlCuNiCoSbZr bewirkt eine Reduktion des Ti-Gehaltes um 0,1 Gew.-
% eine Steigerung der Temperaturleitfähigkeit, wenn der Zr-Gehalt bei 0,15 Gew.-% ein-
gestellt ist. Liegt der Zr-Gehalt bei 0,3 Gew.-%, so bleibt die Temperaturleitfähigkeit 




Abbildung 46 Temperaturleitfähigkeit der Versuchslegierungen KF1-KF6 
Eine Reduktion des Ti-Gehaltes um minimal 0,055 und maximal 0,145 Gew.-% reduziert 
bei diesen Untersuchungen nur bedingt Korngröße und Warmrissneigung. Die Tempera-
turleitfähigkeit steigt bei einer Reduktion des Ti-Gehaltes um 0,1 Gew.-% bei der Legie-
rung AlCuNiCoSbZr, wenn der Zr-Gehalt niedrig eingestellt ist. Letzteres lässt sich da-
rauf zurückführen, dass das Element Zr, ebenso wie Ti, die elektrische Leitfähigkeit, und 
damit die Temperaturleitfähigkeit, in binären Aluminiumlegierungen stark absenkt.  
5.3 Vorhersagekriterien für Korngröße und Warmrissneigung von AlCu-Gussle-
gierungen 
Im Folgenden werden die Ergebnisse zur Überprüfung unterschiedlicher Vorhersagekri-
terien dargestellt. Zur Vorhersage der Korngröße werden der KF16-Wert sowie der GRF 
herangezogen. Für die Warmrissvorhersage werden die aus der Literatur bekannten 
Werte TFR und CSC überprüft. Darüber hinaus wird überprüft, ob das Erstarrungsin-
tervall als Vorhersagekriterium geeignet ist. 
5.3.1 Vorhersage der Korngröße 
Anhand des empirischen KF16-Wertes, der in Abbildung 47 über der Korngröße aufge-
tragen ist, kann die Korngröße in den untersuchten AlCu-Legierungen AlCu4Ti(Mg) und 
AlCuNiCoSbZr vorhergesagt werden. Die Gegenüberstellung zeigt, dass mit der thermi-
schen Analyse auch geringe Veränderungen im Erstarrungsablauf durch einen um ledig-
lich 0,05 Gew.-% veränderten Ti-Gehalt zuverlässig erfasst werden können. 
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Abbildung 47 KF16-Wert über der Korngröße ermittelt an den Versuchslegierungen KF1-KF6 
Bei der Gegenüberstellung in Abbildung 48 des theoretischen Kennwerts GRF mit der 
gemessenen mittleren Korngröße ist eine Tendenz zu niedrigeren Korngrößen erkennbar. 
Mit steigendem Ti-Gehalt steigt der GRF und sinkt die Korngröße (von KF3 zu KF4 
bzw. KF5 zu KF6). Lediglich bei KF1 zu KF2 ist dieser Effekt nicht zu beobachten, da 
die Korngröße durch die Ti-Zugabe von 0,05 Gew.-% nicht verringert wurde.  
 
Abbildung 48 Korngröße über GRF für die Versuchslegierungen KF1-KF6 
5.3.2 Vorhersage der Warmrissneigung  
Für die Vorhersage der Warmrissneigung einer Legierung wurden in der Literatur unter-
schiedliche Konzepte entwickelt, von denen die folgenden zwei Kennwerte auf ihre An-




 Terminal Freezing Range (TFR) 
 Cracking Susceptibility Coefficient (CSC) 
Darüber hinaus wird untersucht, ob die Breite des Erstarrungsintervalls mit der Warm-
rissneigung korreliert und somit als Vorhersagekriterium geeignet ist.  
Für das Terminal Freezing Range (TFR) werden unter Anwendung von Scheilberech-
nungen in ThermoCalc die Temperaturen bei verschiedenen Festphasenanteilen be-
stimmt. Die entsprechend der Literatur infrage kommenden Festphasenbereiche sind in 
Tabelle 14 aufgeführt und liegen zwischen 80 % und 99 %. Die anschließend berechneten 
Temperaturdifferenzen der Festphasenbereiche sind in Abbildung 49 den Warmrisszah-
len gegenübergestellt. Mithilfe einer linearen Regression werden die einzelnen Festpha-
senbereiche auf ihre Korrelation mit der Warmrisszahl überprüft. Je größer das Be-
stimmtheitsmaß ist (R2 -> 1,0), desto größer ist die Korrelation zwischen dem gewählten 
Festphasenbereich und der Warmrisszahl. In Tabelle 14 sind die sich ergebenden Be-
stimmtheitsmaße R2 eingetragen. Der Festphasenbereich zwischen 85 und 95 % weist die 
höchste Korrelation mit den ermittelten Warmrisszahlen auf (R2=0,85).  
Tabelle 14 Bestimmtheitsmaße R2 der unter-
suchten Festphasenbereiche zur Überprüfung der 
Übereinstimmung von TFR und ermittelter 
Warmrisszahl 
Festphasen-











Abbildung 49 Gegenüberstellung von Warmrisszahlen der Le-
gierungen AlCu4Ti(Mg) , AlCuNiCoSbZr und AlCuMnNiCe 
mit dem in ThermoCalc berechneten Terminal Freezing 
Range (in Anlehnung an [112]) 
 
 
Die Gegenüberstellung des halbempirischen CSC mit der Warmrisszahl zeigt eine stei-
gende Warmrisszahl mit sinkendem CSC. Diese Korrelation steht im Widerspruch zur 
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Idee des CSC, nach der eine sinkende warmrissempfindliche Zeitdauer tV bzw. eine stei-
gende warmrissunempfindliche Zeitdauer tR zu einem sinkenden CSC führen sollte, wenn 
die Warmrissneigung sinkt.  
Nun steht die Beobachtung nicht vollends im Widerspruch, wenn folgender Zusammen-
hang berücksichtigt wird: je mehr latente Wärme zum Ende der Erstarrung hin frei wird, 
d.h. wenn ein hoher Anteil eutektischer Phase erstarrt, dann steigt damit die zugehörige 
Zeitdauer tV an. Dadurch sinkt der CSC, wenn tR gleichbleibt. Zugleich sinkt mit einem 
hohen Anteil eutektischer Phase die Warmrissneigung. Da AlCu-Legierungen unter Un-
gleichgewichtsbedingungen bereits deutlich unterhalb der Löslichkeitsgrenze eutektische 
Al2Cu-Phase bilden, lässt sich dieser Effekt begründen. 
 
Abbildung 50 Cracking Susceptibility Coefficient der Legierungen AlCuNiCoSbZr, AlCu4Ti(Mg) und AlCuMnNiCe 
Neben dem letzten Erstarrungsbereich, wie er bei den Kennwerten TFR und CSC be-
rücksichtigt wird, sollte auch die Breite des Erstarrungsintervalls einen Hinweis auf die 
Warmrissneigung einer Legierung geben können.  
Das unter Gleichgewichtsbedingungen berechnete Erstarrungsintervall zeigt keine Über-
einstimmung mit der Warmrisszahl (R2=0,07), während das nach Scheil-Gulliver berech-
nete Erstarrungsintervall, wie in Abbildung 51 (a) zu sehen ist, gut mit der Warmrisszahl 








Abbildung 51 Erstarrungsintervalle der Legierungen AlCu4Ti(Mg), AlCuNiCoSbZr und AlCuMnNiCe (a) berechnet 
nach Scheil und (b) experimentell bestimmt aus der Thermischen Analyse 
Da viele Gießereien über eine Thermische Analyse (TA), aber nicht über eine thermody-
namische Berechnungssoftware verfügen, wird zudem ein experimentelles Erstarrungsin-
tervall aus der thermischen Analyse bestimmt und der Warmrisszahl gegenübergestellt. 
Das experimentell bestimmte Erstarrungsintervall, das in Abbildung 51(b) dargestellt 
ist, weist eine höhere Korrelation (R2=0,82) mit der Warmrisszahl auf als das nach 
Scheil-Gulliver berechnete Erstarrungsintervall. Somit steht über die TA ein einfaches, 
unmittelbares Werkzeug zur Vorhersage der Warmrissneigung einer AlCu-Gusslegierung 
zur Verfügung.  
Zusammenfassung:  
 Sowohl der empirisch aus der thermischen Analyse bestimmte KF16-Wert als auch 
der theoretische GRF eignen sich zur Korngrößenvorhersage bei AlCu-Gusslegie-
rungen, wobei der KF16-Wert eine höhere Korrelation aufweist als der GRF. 
 Das TFR mit einem Festphasenbereich von 85-95 % eignet sich gut für eine Vor-
hersage der Warmrissneigung. 
 Der CSC weist eine Korrelation zur Warmrisszahl auf, zeigt aber widersprüchli-
ches Verhalten in Bezug auf die Idee des Konzeptes CSC: laut Theorie sollte der 
CSC mit sinkender Warmrissneigung ebenfalls fallen. Bei den untersuchten Legie-
rungen steigt der CSC mit sinkender Warmrissneigung, was sich durch die Ent-
stehung von latenter Wärme bei der Erstarrung eutektischer Al2Cu-Phase erklären 
lässt. 
 Das nach Scheil-Gulliver berechnete Erstarrungsintervall eignet sich ebenso wie 
das aus der thermischen Analyse bestimmte Erstarrungsintervall für eine Warm-
rissvorhersage bei AlCu-Gusslegierungen.  
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5.4 Ergebnisse aus dem statistischen Versuchsplan 
Im Folgenden werden die Untersuchungsergebnisse mit den 19 Legierungen aus dem sta-
tistischen Versuchsplan, im Folgenden mit „DoE-Legierungen“ bezeichnet, vorgestellt. 
Die Untersuchungen gliedern sich in die Ergebnisse zur Warmrissprüfung, der Prüfung 
der Warmfestigkeit bis 300 °C und der Bestimmung der zwei Gefügeparameter mittlere 
Korngröße und Phasenanteil. Teilweise werden zur Darstellung der Ergebnisse soge-
nannte Konturendiagramme zur Hilfe genommen, anhand derer der Einfluss der Ein-
gangsgrößen einfach ablesbar ist. Die Konturendiagramme sind wie geographische Hö-
henliniendiagramme zu lesen, auf deren Ecken jeweils ein Versuchspunkt, also eine der 
DoE-Legierungen liegt. Ein solches Konturendiagramm ist in Abbildung 52 dargestellt. 
In der Mitte des Versuchsraums liegt der Center Point, der hier als schwarze Raute 
dargestellt ist. Dieser ist ebenfalls ein Versuchspunkt, wird jedoch im Gegensatz zu den 
anderen Versuchen, drei Mal wiederholt. Als Versuchsraum wird der gesamte, hier ver-
einfacht in zwei statt vier Dimensionen dargestellte Raum bezeichnet, der durch die Ver-
suchspunkte aufgespannt wird. Alle Kennwerte zwischen den Versuchspunkten, inklusive 
der Höhenlinien, werden mithilfe des zugrundeliegenden Regressionsmodells berechnet 
und stellen somit eine Vorhersage dar. In dieser Arbeit sind der Einfachheit halber bei 
der Beschreibung der Konturendiagramme, wenn von „niedrigem“ oder „hohem“ Ele-
mentgehalt die Rede ist, die unteren bzw. oberen Grenzen des DoE gemeint, wenn nicht 




Abbildung 52 Beispiel eines Konturendiagramms anhand der Rp0,2-Dehngrenze (in MPa) bei 200 °C mit Markierung 
der Versuchspunkte mit Cu und Ni auf den X-Achsen und Co und Mn auf den Y-Achsen [R2=0,92; Q2=0,72], 
MODDE 12 
5.4.1 Untersuchung der Warmrissneigung der DoE-Legierungen 
Die Ergebnisse der Warmrissuntersuchung mit der Sternkokille sind in Abbildung 53 
dargestellt. Die Auswertung zeigt, dass drei der DoE-Legierungen keine, sechs eine nied-
rige und acht eine mittlere bis hohe Warmrissneigung aufweisen. Im Vergleich zu den 
zuvor geprüften konventionellen Legierungen weist die Mehrheit der DoE-Legierungen 
eine niedrigere Warmrissneigung auf.  
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Abbildung 53 Warmrisszahlen der DoE-Legierungen und der konventionellen Legierungen 
Für eine Analyse des Einflusses der Legierungselemente würde sich an dieser Stelle grund-
sätzlich ein Konturendiagramm anbieten. Aufgrund der niedrigen Modellqualität für die 
Zielgröße Warmrissneigung (R2=0,51 ; Q2=0,02), wird das Konturendiagramm an dieser 
Stelle aber nicht herangezogen, sondern eine unmittelbare Auswertung vorgenommen. In 
Tabelle 15 ist dafür der Einfluss der Legierungselemente auf die Warmrisszahl in verein-
fachter Form dargestellt.  
Tabelle 15 Vereinfachte Darstellung des Einflusses der Legierungselemente in den DoE-Legierungen auf die Warm-
risszahl (↑ steigernde // ↓ senkende Wirkung) 
4,5 Gew.-% Cu (Mittelwert WRZ=1,38) 
0,9 Gew.-% Mn + 0,5 Gew.-% Co WRZ ↑ 
0,9 Gew.-% Mn + 1,3 Gew.-% Ni WRZ ↓ 
0,9 Gew.-% Mn + 1,3 Gew.-% Ni + 0,5 Gew.-% Co WRZ ↓ 
7,0 Gew.-% Cu (Mittelwert WRZ=1,14) 
0,9 Gew.-% Mn WRZ ↑ 
 
Bei einem Cu-Gehalt von 4,5 Gew.-% liegen 50 % der Legierungsvarianten in den Be-
reichen „keine“ bis „niedrige“ und 50 % in den Bereichen „mittlere“ bis „hohe“ Warm-
rissneigung. Der Mittelwert der Warmrissneigung aller 4,5 Gew.-%igen Legierungsvari-
anten beträgt 1,38 („mittlere“ Warmrissneigung). Enthält eine solche Zusammensetzung 
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0,9 Gew.-% Mn und 0,5 Gew.-% Co einzeln oder in Kombination, wird die Warmriss-
neigung verschlechtert. Verantwortlich dafür ist eine Co- und Mn-haltige Phase grober, 
plattenförmiger Morphologie, die in der Bruchfläche des Warmrisses großflächig auftritt 





Abbildung 54 REM-Aufnahmen einer Warmrissbruchfläche der Legierung AlCu4.5Mn0.9Co0.5 (AC11), WRZ=2,50  
Die in Abbildung 54 sichtbaren plattenförmigen Phasen haben die in Tabelle 16 ange-
gebene Zusammensetzung und weisen teilweise eine sichtbare Länge von 30 µm auf.  
 
Tabelle 16 Zusammensetzung plattenförmiger Phasen in Legierung AlCu4.5Mn0.9Co0.5 (AC11) 
Elementgehalt in At.-% 
Al Cu Co Mn Fe 
80,9-83,4 12,6-13,1 1,8-3,2 1,6-2,7 0,5-0,8 
 
Zudem ist die Warmrissbruchfläche der Legierung AlCu4.5Mn0.9Co0.5, wie in Abbil-
dung 55(a) zu sehen ist, durch frei liegende Dendriten und ohne erkennbare Restschmelze 
in den interdendritischen Bereichen gekennzeichnet – beides typische Merkmale für 
Warmrissbruchflächen. Neben der in Abbildung 54 sichtbaren Platten treten in der 
Bruchfläche kaum andere intermetallische Phasen auf. Dass in den interdendritischen 
Bereichen kaum Restschmelze auftritt, ist zudem im Schliffbild in Abbildung 55(b) an 
den sehr dünnen Korngrenzfilmen zu erkennen, die größtenteils nicht miteinander ver-
bunden sind. 






Abbildung 55 (a) REM-Aufnahme einer Warmrissbruchfläche mit gekennzeichneten freiliegenden Dendriten und (b) 
lichtmikroskopische Aufnahme eines Schliffes der Legierung AlCu4.5Mn0.9Co0.5 (AC11) 
Im Kontrast dazu stehen die Korngrenzfilme der Legierung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3, 
wie in Abbildung 56(b) zu erkennen ist. Sie weisen eine überwiegend glatte Grenzfläche 
auf, sind überwiegend zusammenhängend und zahlreich vorhanden. Auch in dieser Le-
gierung treten plattenförmige Phasen ähnlicher Zusammensetzung wie in Legierung 
AlCu4.5Mn0.9Co0.5 auf, jedoch enthalten sie geringe Mengen Ni, wie an den Messwerten 
in Tabelle 17 zu sehen ist. Sie haben eine ähnliche Länge, treten jedoch weniger häufig 
auf und sind, möglicherweise aufgrund des Ni, schmaler (s. Abbildung 56(a)). Auch beim 
Abgleich der Versuchsergebnisse in Abbildung 53 ist ein positiver Effekt durch eine kom-
binierte Zugabe von 0,9 Gew.-% Mn mit 1,3 Gew.-% Ni zu sehen. 
Tabelle 17 Zusammensetzung plattenförmiger Phasen in Legierung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 (AC19) 
Elementgehalt in At.-% 
Al Cu Co Mn Fe Ni 
77,3-85,1 10,2-15,5 2,0-2,4 0,9-2,1 0,6-1,0 1,2-1,8 
 
Darüber hinaus treten die plattenförmigen Phasen in der Legierung 
AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 gemeinsam mit einer interdendritischen, hoch Cu-haltigen 








Abbildung 56 (a) REM-Aufnahme einer Warmrissbruchfläche mit gekennzeichneter interdendritischer Phase und (b) 
lichtmikroskopische Aufnahme eines Schliffes der Legierung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 (AC19, Center Point), 
WRZ=0,33 
 
Tabelle 18 Zusammensetzung interdendritischer Phasen in Legierung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 (AC19) 
Elementgehalt in At.-% 
Al Cu Ni Mn Co 
65,6-71,3 23,5-28,5 2,3-4,6 0,3-1,0 0,2-0,4 
 
Eine Kombination von 0,5 Gew.-% Co und Ni hat keinen Einfluss und die Warmrissnei-
gung bleibt, laut Versuchsergebnissen in Abbildung 53, „mittel“. Eine Kombination von 
allen drei Legierungselementen Mn, Co und Ni bei 4,5 Gew.-% Cu hingegen bewirkt eine 
Reduktion der Warmrissneigung auf einen Mittelwert von 0,17.  
Bei einem Cu-Gehalt von 7,0 Gew.-% liegen 50 % der Legierungsvarianten in den Be-
reichen „keine“ bis „niedrige“ und 50 % im „mittleren“ Bereich der Warmrissneigung. 
Der Mittelwert der Warmrissneigung aller 7,0 Gew.-%igen Legierungsvarianten beträgt 
1,14 („niedrige“ Warmrissneigung) und liegt somit niedriger als der Mittelwert niedrig 
Cu-haltigen Legierungen. Solange der Mn-Gehalt niedrig ist (0,1 Gew.-%), hat ein Cu-
Gehalt von 7,0 Gew.-% einen positiven Effekt auf die Warmrissbeständigkeit, d.h. es 
liegt „keine“ oder eine „niedrige“ Warmrissneigung vor. Daran ändert eine Steigerung 
des Co-Gehaltes von 0,1 auf 0,5 Gew.-% nichts und eine Steigerung des Ni-Gehaltes von 
0,0 auf 1,3 Gew.-% nur wenig (von „keine“ auf „niedrige“ Warmrissneigung).  
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So hat beispielsweise die Legierung AlCu7.0Mn0.1Ni1.3Co0.1, von der in Abbildung 57 
zwei Mikroskopaufnahmen zu sehen sind, einen hohen Ni-Gehalt und weist eine „nied-
rige“ Warmrissneigung auf. Auch bei dieser Legierung liegen interdendritische Phasen, 
die sich, wie bei Legierung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 an die Dendriten anschmiegen, 
vor. Jedoch sind die Phasen deutlich gröber, wie auch im Schliffbild in Abbildung 57(b) 
zu sehen ist, und sie enthalten deutlich mehr Ni (s. Messwerte in  






Abbildung 57 (a) REM-Aufnahme einer Warmrissbruchfläche und (b) lichtmikroskopische Aufnahme eines Schliffes 
der Legierung AlCu7.0Mn0.1Ni1.3Co0.1 (AC6) mit markierter interdendritischer Phase, WRZ=0,92 
 
Tabelle 19 Zusammensetzung interdendritischer Phasen in Legierung AlCu7.0Mn0.1Ni1.3Co0.1 (AC6) 
Elementgehalt in At.-% 
Al Cu Ni Co Fe 
54,0 26,7 17,5 1,1 0,6 
 
Wird bei 7,0 Gew.-% Cu der Mn-Gehalt auf 0,9 Gew.-% angehoben, steigt die Warm-
rissneigung auf eine WRZ von 1,25-2,25 („mittel“) an, und das unabhängig vom Gehalt 
der anderen zulegierten Elemente. Eine solche Legierung ist die AlCu7.0Mn0.9Co0.1 mit 
einer „mittleren“ Warmrissneigung bei einer WRZ=1,42, deren Warmrissbruchfläche in 
Abbildung 58 zu sehen ist. In dieser Legierung treten großflächige, dünne, Cu-haltige 
(Messpunkt p1) sowie blockige, scharfkantige, Cu- und Mn-haltige Mischphasen (Mess-
punkte p2 und p3) auf. In den interdendritischen Bereichen ist ein dünner Film Rest-
schmelze zu erkennen, welcher aber aufgrund der Position nicht vermessen werden 
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konnte. Das Bruchbild zeigt ungleichmäßig verteilte, zerfaserte und teilweise sehr grobe 
Phasen, die an den Korngrenzen vorliegen, welche in dieser Form in einer Legierung mit 





Abbildung 58 REM-Aufnahmen einer Warmrissbruchfläche (a) mit Messpunkten p1, p2 und (b) p3 der Legierung 
AlCu7.0Mn0.9Co0.1 (AC4), WRZ=1,42 
 
Tabelle 20 Zusammensetzung interdendritischer Phasen in Legierung AlCu7.0Mn0.9Co0.1 (AC4) 
Mess-
punkt 
Elementgehalt in At.-% 
Al Cu Mn Co Fe 
p1 68,2 22,6 3,6 3,1 2,5 
p2 70,7 15,5 7,0 3,1 3,5 
p3 77,6 11,2 6,1 2,3 2,7 
 
Aufgrund des in der Literatur beschriebenen Einflusses der Korngröße auf die Warmriss-
neigung, wird die mittlere Korngröße im längsten Arm der Sternkokille bestimmt. Die 
Korngrößen schwanken zwischen 70 und 126 µm und die Kornform ist bei allen Proben 
feindendritisch. Zur Überprüfung auf einen möglichen Zusammenhang zur Warmrissnei-
gung ist in Abbildung 59 die mittlere Warmrisszahl (0,0-2,5) über der Korngröße aufge-
tragen. Auffällig ist bei der Gegenüberstellung, dass einerseits die Korngröße in einem 
Bereich von 70-126 µm nur bedingt einen Einfluss auf die Warmrisszahl hat (R2=0,56) 
und dass andererseits zwei Gruppen von Legierungen vollkommen aus dem Zusammen-
hang fallen. 
Ergebnisse aus dem statistischen Versuchsplan 
101 
 
Abbildung 59 Warmrisszahlen der DoE-Legierungen aufgetragen über der Korngröße 
Die eine Gruppe (C) weist bei einer mittleren Korngröße zwischen 71 und 74 µm keine 
Warmrissneigung auf und die andere Gruppe (B) hat trotz verhältnismäßig grober Kör-
ner mit 106-111 µm keine bzw. eine niedrige Warmrissneigung. Die Korrelation innerhalb 
der größten Gruppe (A) ist mit R2=0,56 relativ niedrig. Da alle Proben eine feindendri-
tische Kornstruktur aufweisen, ist auch über die Kornform kein Zusammenhang zur 
Warmrissneigung darstellbar. Weder Korngröße noch Kornform haben bei den DoE-Le-
gierungen einen Einfluss auf die Warmrissneigung, wie beim Vergleich der Schliffbilder 
der Proben AC11 in Abbildung 60 und AC17 in Abbildung 61 zu erkennen ist.  
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Abbildung 60 Schliffbild einer Sternkokillenprobe der 
Legierung AC11 im gebarkterten Zustand; Warmriss-
zahl 2,5, mittlere Korngröße 126 µm 
Abbildung 61 Schliffbild einer Sternkokillenprobe der 
Legierung AC17 im gebarkterten Zustand; Warmriss-
zahl 0,0, mittlere Korngröße 111 µm 
Die Vorhersage der Warmrissneigung über den TFR-Wert wird, wie zuvor bei den kon-
ventionellen AlCu-Legierungen, mit unterschiedlichen Festphasenbereichen überprüft. 
Abermals weist der TFR(85-95) die höchste, wenngleich auch nicht sehr aussagekräftige 
Korrelation von R2=0,14 mit der Warmrisszahl auf. Der TFR ist in Abbildung 62 dar-
gestellt. 
 
Abbildung 62 Vorhersagekennwert TFR mit Festphasenbereich 85-95 % mit der Warmrisszahl für die DoE-Legie-
rungen 
Die für die Bestimmung des CSC notwendigen Berechnungen nach Scheil-Gulliver ende-
ten teilweise vor dem für den CSC erforderlichen Festphasenanteil von 0,99, sodass nur 
für neun chemische Zusammensetzungen der CSC berechnet werden konnte. In der Ge-
genüberstellung in Abbildung 63 wird deutlich, dass, wie zuvor bei den konventionellen 
AlCu-Legierungen, die Warmrisszahl mit sinkendem CSC tendenziell zunimmt. Der CSC 
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der Legierungen AC6, 14 und 16 liegt in der gleichen Größenordnung wie die konventio-
nellen Legierungen und enthalten alle 7 Gew.-% Cu und 1,3 Gew.-% Ni bei variierenden 
Co- und Mn-Gehalten. Auch bei den anderen sechs Legierungen, die rechts in der Ver-
größerung des Diagramms zu sehen und allesamt Ni-frei sind, ist eine Tendenz zu höheren 
Warmrisszahlen bei niedrigerem CSC zu erkennen.  
 
Abbildung 63 Vorhersagekennwert CSC in Gegenüberstellung mit der Warmrisszahl für die DoE-Legierungen 
5.4.2 Untersuchung der mechanischen Eigenschaften der DoE-Legierungen 
Die auf die Zielgröße „mechanische Eigenschaften“ signifikant wirkenden Koeffizienten 
sind in Abbildung 64a-c dargestellt. Cu wirkt sich auf die gesamten mechanischen Ei-
genschaften aus, während Mn sich nur bis 200 °C signifikant auswirkt. Co hat bei RT 
einen signifikanten Einfluss auf Rm und Rp0,2. Ni hat auf die mechanischen Eigenschaften 
keinen signifikanten Einfluss. Auf Rm bei 200 °C haben alle Wechselwirkungen (WW) 
einen signifikanten Einfluss. Auf Rp0,2 und A wirken sich Cu*Mn und Mn*Co und auf A 







                          (c) 
                         
Abbildung 64 Signifikante Modell-Koeffizienten der Zielgrößen Rm, Rp0,2 und A 
In Abbildung 65 sind die mechanischen Kennwerte der DoE-Legierungen bei Raumtem-
peratur aufgetragen. Zusätzlich sind die jeweils höchsten und niedrigsten Werte der zwei 
konventionellen Legierungen AlCu4Ti(Mg) und AlCuNiCoSbZr markiert. Die ermittelten 
Werte bei RT sind nicht uneingeschränkt miteinander vergleichbar, da die konventionel-
len Legierungen für 100 h bei 200 °C und die DoE-Legierungen nur für 10 h bei 200 °C 
ausgelagert wurden. Für die Zugprüfungen oberhalb RT sind Auslagerungszeit und -
temperatur gleich. 
Beim Vergleich der DoE-Legierungen in Abbildung 66 fällt auf, dass jede zweite Legie-
rung, jene mit 7,0 Gew.-% Cu, signifikant höhere Rm- und Rp0,2-Werte aufweist als die 
Legierungen mit 4,5 Gew.-% Cu. Erwartungsgemäß verhält sich die Bruchdehnung ge-
nau entgegengesetzt. Im Vergleich zur AlCu4Ti(Mg) kommen nur einige der DoE-Legie-
rungen an die untere Grenze von Rm und Rp0,2. Die Bruchdehnung hingegen ist bei den 
DoE-Legierungen teilweise deutlich höher. Im Vergleich zur AlCuNiCoSbZr erreicht die 
Mehrheit der DoE-Legierungen höhere Rm- und Rp0,2-Werte – unter dem Vorbehalt der 
unterschiedlichen Wärmebehandlungsparameter.  
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Ein ähnliches Bild ergibt sich für die mechanischen Eigenschaften bei 200 °C (Abbildung 
im Anhang), wobei hier Rp0,2 im Bereich von AlCuNiCoSbZr liegt. Die Bruchdehnungs-
werte sind zum Teil nach wie vor höher als bei den konventionellen Legierungen. Bei 
250 °C Prüftemperatur (Abbildung im Anhang) weist ein Großteil der DoE-Legierungen 
höhere Rm- und Rp0,2-Werte auf als AlCuNiCoSbZr und ähnliche Werte wie AlCu4Ti(Mg) 
– auch hier zeigt sich die mangelhafte Temperaturstabilität letzterer Legierung wieder 
deutlich. Bei 300 °C kehrt sich das Bild: die DoE-Legierungen liegen, mit einer Aus-
nahme, oberhalb von AlCu4Ti(Mg) und, mit zwei Ausnahmen, unterhalb von Al-
CuNiCoSbZr. Die Temperaturstabilität der AlCuNiCoSbZr ist somit leicht höher als die 
der DoE-Legierungen, aber die Bruchdehnung liegt noch deutlich niedriger als die der 
meisten DoE-Legierungen.  
 
 
Abbildung 65 Mechanische Eigenschaften der DoE-Legierungen bei RT mit Angabe der Kennwertbandbreiten von 





Abbildung 66 Mechanische Eigenschaften der DoE-Legierungen bei 300 °C mit Angabe der Kennwertbandbreiten 
von den konventionellen Legierungen AlCu4Ti(Mg) und AlCuNiCoSbZr 
In Tabelle 21 sind die jeweils höchsten mechanischen Kennwerte der DoE-Legierungen 
aufgeführt. Die Legierungen mit der höchsten Bruchdehnung haben allesamt einen Cu-
Gehalt von 4,5 Gew.-%, während bei den höchsten Rm- und Rp0,2-Werten zwei Legierun-
gen 7,0 Gew.-% Cu enthalten und zweimal die Center Point-Legierung mit 5,75 Gew.-
% Cu vertreten ist.  
Tabelle 21 Höchste mechanische Eigenschaften der DoE-Legierungen bei den unterschiedlichen Prüftemperaturen 
 
Max. Zugfestigkeit 
Rm in MPa 
 Max. Dehn-




A in % 
22 °C 361,8 AC14  342,8 AC14  15,3 AC5 
200 °C 290,5 AC4  216,5 AC14  13,0 AC11 
250 °C 222,4 AC4  157,3 AC18  17,0 AC11 
300 °C 155,3 AC19  106,7 AC19  22,5 AC13 
 
Aufgrund der hohen Versuchsanzahl und der Komplexität der Ergebnisse, ist eine Ana-
lyse des Einflusses der anderen Legierungselemente (Mn, Ni, Co) über die Konturendia-
gramme sinnvoll. Im Folgenden sind die Konturendiagramme von Dehngrenze und 
Bruchdehnung jeweils bei RT und bei 250 °C dargestellt.  
In Abbildung 66 und Abbildung 67 sind die Rp0,2-Dehngrenze und die Bruchdehnung bei 
RT dargestellt. Aus den Diagrammen ist zu erkennen, dass mit steigendem Cu-Gehalt 
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der Rp0,2-Wert von etwa 120 MPa bei 4,5 Gew.-% Cu auf über 300 MPa bei 7,0 Gew.-% 
Cu gesteigert werden kann, dafür aber Einbuße in der Bruchdehnung hinzunehmen sind 
– das Material versprödet durch höhere Anteile der interdendritisch vorliegenden Phase 
Al2Cu. Zudem führt die starke Seigerungsneigung des Cu zu einer Anreicherung der Rest-
schmelze mit Cu, was zur Bildung spröder, Cu-reicher Phasen führt. Diese Beobachtun-
gen decken sich mit den Angaben in der Literatur. 
 





Abbildung 68 Konturendiagramm der Bruchdehnung A (in %) bei RT [R2=0,86; Q2=0,61], MODDE 12 
Eine Steigerung des Co-Gehaltes erhöht die Rp0,2-Werte. Laut thermodynamischer Be-
rechnungen könnte die Phase Al9Co2 für diese Steigerung verantwortlich sein, denn der 
einzige Unterschied zwischen den zwei Legierungen der Zusammensetzungen 
AlCu4.5Mn0.1Co0.1 und AlCu4.5Mn0.1Co0.5 besteht im niedrigeren Anteil an Al9Co2-
Phase bei der Legierung mit 0,1 Gew.-% Co. In REM-/EDX-Untersuchungen der Legie-
rung AlCu4.5Mn0.1Co0.5, die zur Verifizierung herangezogen werden, wird auch eine 
Phase gefunden, die in ihrer Zusammensetzung leichte und in ihrer Morphologie starke 
Ähnlichkeiten mit der Phase Al9Co2 aufweist, wie sie in Untersuchungen von Cheverikin 
et al. [83] gefunden wurde. Dort wird die Al9Co2-Phase als feinverteiltes Eutektikum 
beschrieben und zeigt eine perlschnurartige Morphologie, wie es auch in der REM-Auf-
nahme in Abbildung 69 der Fall ist. Allerdings handelt es sich bei der im Messpunkt p1 
gemessenen Phase (s. Tabelle 22) um eine Mischphase, die neben Al und Co auch Cu 
und Fe in geringen Anteilen enthält. Auffällig ist eine zweite Al85Co7Cu6-Mischphase 
(p2), wie in der Vergrößerung eines Ausschnitts von Abbildung 69 zu sehen ist, die von 
einer weiteren Phase (Messpunkt p3) aus Al und Cu umschlossen ist. Da die EDX-Mes-
sungen aufgrund der Streubirne nur qualitative Schlüsse zulassen, lässt sich keine Aus-
sage darüber treffen, ob es sich bei p2 um die Phase Al7CoCu2 und bei p3 um interdend-
ritisches Al2Cu handelt. Jedoch sind dies die einzigen in der Literatur benannten met-
astabilen bzw. stabilen Phasen ähnlicher Zusammensetzung. 





Abbildung 69 REM-Aufnahme der Legierung AlCu4.5Mn0.1Co0.5 (AC9) mit Messpunkten p1 bis p4, 
Gusszustand 
 
Tabelle 22 Ergebnisse der EDX-Messungen der Punkte P1 bis p4 in der Legierung AlCu4.5Mn0.1Co0.5 
Messpunkt Elemente in At.-% 
Al Co Cu Fe 
p1 90,5 6,7 1,5 1,0 
p2 85,2 6,9 6,3 1,2 
p3 89,5 0,4 10,3 0,1 
p4 73,5 0,2 26,0 0,0 
 
Aus den Konturendiagrammen ist zudem abzulesen, dass ein hoher Ni-Gehalt bei niedri-
gem Co-Gehalt zu einer Reduktion der erreichbaren Dehngrenze führt. Da Ni Cu in 
Phasen wie z.B. Al7Cu4Ni bindet, steht weniger Cu für die Mischkristallverfestigung zur 
Verfügung [13, 85, S. 330, 86] und ist somit ursächlich für die reduzierte Dehngrenze. In 
REM-/EDX-Messungen einer AlCu4.5Mn0.9Ni1.3Co0.1-Legierung können zwei hoch Ni- 
und Cu-haltige Phasen identifiziert werden (Messpunkte p1 und p2 bzw. p3), die jedoch, 
aufgrund der zuvor erwähnten Messungenauigkeit des EDX, keiner aus der Literatur 




Tabelle 23 Ergebnisse der EDX-Messungen der 




Elemente in At.-% 
Al Co Cu Ni Fe 
p1 83,9 1,1 4,1 8,3 1,5 
p2 84,4 1,1 2,8 9,0 1,4 
p3 72,0 0,4 18,1 8,7 0,4 
p4 88,9 1,0 1,4 6,3 1,4 




Abbildung 70 REM-Aufnahme der Legierung 
AlCu4.5Mn0.9Ni1.3Co0.1 (AC7) mit Messpunkten p1 bis 
p5, Gusszustand 
Werden sowohl Ni als auch Co auf hoher Stufe eingestellt, sind maximale Dehngrenzen 
erreichbar. Allerdings ist zu wenig Literatur zum AlCuCo-System [83] und keine Litera-
tur zum quaternären AlCuCoNi-System verfügbar als dass diese Beobachtung belegt oder 
begründet werden könnte. Lediglich Grushko et al. [125] berichten über den Al-reichen 
Teil des AlCuCo-Systems und erwähnen die Beobachtung einer ternären Al75Co15-22Ni10-3-
Phase, allerdings ohne weitere Informationen dazu bereitzustellen. Somit kann die Ni*Co-
Wechselwirkung auf die Dehngrenze nicht abschließend erklärt werden. Neben der posi-
tiven Wechselwirkung zwischen Ni und Co wirkt sich eine Steigerung des Ni-Gehaltes 
bei 4,5 Gew.-% Cu positiv auf die Bruchdehnung aus (> 10 %). Bei 7,0 Gew.-% Cu-
Gehalt senkt ein hoher Ni-Gehalt die erreichbare Bruchdehnung auf 2 % und steigert die 
Dehngrenze auf > 300 MPa. 
Für Mn gilt, dass ein hohes Cu:Mn-Verhältnis höhere Rp0,2-Werte erlaubt. Beide Ele-
mente können gemeinsam im Aluminiummischkristall gelöst sein, jedoch wird der Anteil 
gelösten Kupfers eingeschränkt (max. 1,4 Gew.-% bei 623,5 °C) je mehr Mn zulegiert ist 
[85, S. 33, 126]. Je größer das Verhältnis Cu:Mn ausfällt, desto mehr Cu ist im Alumi-
nium-mischkristall gelöst und desto höher fällt die Dehngrenze aus. Zudem weist Mn eine 
Wechselwirkung mit Co auf. Ein Zulegieren von 0,5 Gew.-% Co wirkt versprödend, ins-
besondere in Kombination mit Cu, was durch Mn-Zusätze teilweise kompensiert werden 
kann. Mn-Zusätze ermöglichen somit einen Erhalt einer hohen Bruchdehnung trotz hoher 
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Co-Gehalte. In der Literatur sind keine Daten zu AlCoMn-Systemen verfügbar. Zwischen 
Mn und Ni ist keine Wechselwirkung zu beobachten.  
Der Einfluss der Legierungselemente bei 200 °C ist vergleichbar zu dem bei RT, wobei 
die Dehngrenze mit der Temperatur erwartungsgemäß sinkt und die Bruchdehnung 
steigt. Rm verändert sich sowohl bei RT als auch bei 200 °C in gleicher Weise wie die 
Rp0,2. Aus diesem Grund werden die zugehörigen Ergebnisse hier nicht weiter ausgeführt.  
Ab 250 °C kehrt sich mancher Elementeinfluss um. Aufgrund der niedrigen Modellqua-
lität der mechanischen Eigenschaften bei 300 °C wird hier nur auf die Konturendia-
gramme bei 250 °C im Detail eingegangen.  
Nach wie vor sind hohe Rp0,2-Werte mit einem hohen Cu-Gehalt erzielbar. Darüber hinaus 
wird der positive Einfluss eines hohen Mn-Gehaltes auf die thermische Beständigkeit der 
Legierungen deutlich, wenn der Co-Gehalt niedrig eingestellt ist. Der beobachtete stabi-
lisierende Effekt des Mn deckt sich mit den Resultaten in der Literatur. Bei hohem Co-
Gehalt kann eine Steigerung der Dehngrenze nur erreicht werden, wenn zudem Ni zule-
giert wird.  
 
Abbildung 71 Konturendiagramm der Rp0,2-Dehngrenze (in MPa) bei 250 °C [R2=0,73; Q2=0,51], MODDE 12 
Die Bruchdehnung ist auch bei 250 °C am höchsten, wenn der Cu-Gehalt niedrig einge-
stellt ist. Zudem führt eine kombinierte Zugabe von Mn und Co zu einer deutlichen 
Steigerung in der Bruchdehnung, was bei Raumtemperatur nicht der Fall ist. Dieser 
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Effekt verläuft sich jedoch durch Zugabe von Ni. Während Ni bei Raumtemperatur zu 
einer Steigerung der Bruchdehnung führt, ist dies bei erhöhten Temperaturen nicht der 
Fall. Mn wirkt sich je nach Co- und Cu-Gehalt mal steigernd, mal senkend auf die 
Bruchdehnung aus. 
 
Abbildung 72 Konturendiagramm der Bruchdehnung A (in %) bei 250 °C [R2=0,93; Q2=0,80], MODDE 12 
5.4.3 Auswertung metallografischer Kennwerte der DoE-Legierungen  
Die mittlere Korngröße fällt in der Stabkokille niedriger aus als in der Sternkokille. Ver-
mutlich deshalb, weil das geringere Schmelzvolumen in der Sternkokille eine schnellere 
Abkühlungsgeschwindigkeit erlaubt und dadurch weniger Zeit bleibt, um vorhandene 
heterogene Keime zu aktivieren als dies in der Stabkokille der Fall ist. Dieser Effekt führt 
auch dazu, dass die Korngrößen in der Sternkokille deutlich stärker inhomogen verteilt 
sind.  
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Abbildung 73 Korngrößen der DoE-Legierungen in Stern- und Stabkokille 
In Abbildung 74 sind die Korngrößen der DoE-Legierungen über dem GRF im Vergleich 
mit Daten von Bäckerud et al. [57] aufgetragen. Der berechnete GRF schwankt zwischen 
14 und 27 und die gemessenen Korngrößen liegen mit 50-130 µm überwiegend unter den 
von Bäckerud et al. angegebenen Werten. Somit kann davon ausgegangen werden, dass 
bei den DoE-Legierungen sowohl der wachstumshemmende Einfluss der in der Schmelze 
gelösten Elemente als auch die durch das Kornfeinungsmittel zugegebenen heterogenen 
Keime wirksam die Korngrößen herabgesetzt haben. Das in den Daten von Bäckerud et 
al. erkennbare Plateau bei etwa 125 µm, welches auch Spittle und Sadli [56] in ihren 
Untersuchungen mit Kornfeinungsmittel beschreiben, kann mit einer minimalen Ti-Zu-
gabe von 0,05 Gew.-% sowie einer geringen Kornfeinungsmittelzugabe von 0,1 Gew.-% 
AlTi5B1 unterschritten werden. Somit bestätigen sich die von Sigworth [77] an einer 
AlCuMnMgZn-Legierung gemachten Beobachtungen einer effektiven Kornfeinung mit 




Abbildung 74 Korngrößen über dem GRF der DoE-Legierungen zusammen mit Daten von Bäckerud et al. [57] 
Ein Zusammenhang zwischen den gemessenen Korngrößen und dem GRF ist in der Ge-
genüberstellung in Abbildung 74 nicht erkennbar. Die Korngrößenunterschiede zwischen 
den einzelnen DoE-Legierungen sind entsprechend nicht über den GRF erklärbar. Mög-
liche Ursachen liegen in leichten Unterschieden in der Temperaturführung, unterschied-
lichen Stehzeiten der Schmelzen und einem damit verbundenen Agglomerieren und Ab-
setzen von Al3Ti- und TiB2-Partikeln oder möglichen Wechselwirkungen zwischen den 
Legierungselementen, die beim (linearen) GRF nicht berücksichtigt werden. 
Der Phasenanteil2, so zeigt das Konturendiagramm in Abbildung 75, nimmt mit steigen-
dem Cu-Gehalt zu. Ein steigender Co-Gehalt von 0,1 zu 0,5 Gew.-% wirkt sich leicht 
und eine Ni-Zunahme bis 1,3 Gew.-% wirkt sich deutlich auf den Anteil an Korngrenz-
phasen aus. Der Einfluss des Mn-Gehaltes nimmt bei geringem Co-Gehalt ab und bei 
hohem Co-Gehalt zu. Wenn nur 0,1 Gew.-% Co in der Legierung enthalten sind, liegt 
Mn bevorzugt im Mischkristall gelöst vor, wie aus den REM-/EDX-Messungen in Ta-
belle 24 hervorgeht. Steigt der Co-Gehalt, wird Mn bevorzugt in Korngrenzphasen ge-
bunden, d.h. der Phasenanteil steigt.  
 
2Der mittels Kontrastverfahren bestimmte Phasenanteil umfasst intermetallische Phasen ab einer bei 500fa-
cher Vergrößerung optisch identifizierbaren Größe, d.h. im Mischkristall gelöste Elemente sowie Al2Cu-
Ausscheidungen in der Matrix werden in der Größe „Phasenanteil“ nicht erfasst. 
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Abbildung 75 Konturendiagramm des Phasenanteils [R2=0,81; Q2=0,56], MODDE 12 
 
Tabelle 24 EDX-Messpunkte der Aluminiummatrix von zwei DoE-Legierungen 
Legierung Mess-
punkt 
Element in Gew.-% 
(> 0,1 Gew.-%) 
Al Cu Mn Co Ti Ni Fe 
AlCu4.5Mn0.9Ni1.3Co0.1 
(AC7) 
Matrix_1 96,89 2,35 0,73 - - - - 
Matrix_2 98,33 1,12 0,47 - - - - 
Matrix_3 98,05 1,19 0,38 0,15 0,17 - - 
AlCu4.5Mn0.1Co0.5 
(AC9) 
Matrix_1 98,59 0,92 - - - 0,17 0,15 
Matrix_2 96,99 2,88 - - - - - 
 
Aufgrund der relativ guten Modellqualität des Phasenanteils und der im Konturendia-
gramm erkennbaren plausiblen Zusammenhänge, bleibt der Phasenanteil Bestandteil des 
Modells, das im nächsten Schritt für die Identifizierung eines Optimums verwendet wird. 




5.4.4 Zusammenfassung  
Hohe Cu-Gehalte verbessern sowohl die Warmrissbeständigkeit als auch Dehngrenze und 
Festigkeit, erhöhen den Anteil an Phasen auf den Korngrenzen, reduzieren aber aufgrund 
des höheren Anteils spröder Phasen die Bruchdehnung. Diese Reduktion kann durch ein 
kombiniertes Zulegieren von Mn und Co aber ausgeglichen werden. Zur Erzielung einer 
hohen Warmfestigkeit, also für eine höhere Temperaturstabilität der mechanischen Ei-
genschaften, eignen sich Mn-Zusätze. Mit Mn wird allerdings auch die Warmrissneigung 
erhöht und die Dehngrenze bei Raumtemperatur reduziert. Ni hat von den untersuchten 
Legierungselementen den vielfältigsten Einfluss. Bei niedrigem Cu-Gehalt verbessert eine 
Ni-Zugabe die Warmrissbeständigkeit und die Bruchdehnung bei Raumtemperatur. Liegt 
ein hoher Cu-Gehalt vor, kehrt sich der Ni-Einfluss um und die Bruchdehnung wird 
reduziert, während die Dehngrenze verbessert wird. Ni erhöht, ebenso wie ein hoher Cu-
Gehalt, den Anteil an Korngrenzphasen. Eine stabilisierende Wirkung auf die mechani-
schen Eigenschaften bei erhöhter Temperatur hat Ni entgegen der Erwartung nicht. 
Die Konturendiagramme für die mechanischen Eigenschaften von Raumtemperatur bis 
250 °C können genutzt werden, um eine Zusammensetzung zu identifizieren, die ge-
wünschte mechanische Eigenschaften erfüllt. Die Konturendiagramme bei 300 °C sollten 
aufgrund der niedrigen Modellqualität nicht verwendet werden. Auch das Konturendia-
gramm der Warmrissneigung sollte nur bedingt Anwendung finden. Das Konturendia-
gramm für den Phasenanteil kann genutzt werden, um den Phasenanteil abzuschätzen. 
5.5 Untersuchung eines Optimums 
Unter Anwendung des Regressionsmodells, das basierend auf den Versuchsergebnissen 
umfassend angepasst wurde, kann nun eine Optimierung erfolgen. Die mechanischen Ei-
genschaften bei erhöhter Temperatur sollen maximiert und die Warmrisszahl minimiert 
werden. Die Zielgröße Phasenanteil, die stellvertretend für die Wärmeleitfähigkeit steht, 
soll ebenfalls minimiert werden. Als Ober- und Untergrenzen für die Optimierung dienen 
die zuvor ermittelten Referenzwerte der konventionellen Legierung AlCuNiCoSbZr, da 
diese von den untersuchten Legierungen die höchsten mechanischen Eigenschaften bei 
erhöhter Temperatur aufweist. Die jeweils höchsten Mittelwerte der Legierung Al-
CuNiCoSbZr werden als Untergrenze für die mechanischen Eigenschaften sowie die nied-
rigste Warmrisszahl und der niedrigste Phasenanteil als Obergrenze herangezogen. Die 
sich dadurch ergebenden Grenzwerte sind in Tabelle 25 aufgeführt.  
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Da das Regressionsmodell für die mechanischen Eigenschaften bei 300 °C eine niedrige 
Modellqualität aufweist, kommt eine Optimierung dieser Zielgrößen nicht infrage. Statt-
dessen werden die mechanischen Eigenschaften bei 250 °C herangezogen. Zwar ist auch 
die Modellqualität der Warmrissneigung niedrig, aber aufgrund der Bedeutung als Ziel-
größe wird die Warmrissneigung trotzdem in die mit Optimierung aufgenommen. Der 
Phasenanteil geht als Hilfsvariable für die Wärmeleitfähigkeit mit ein.  
Tabelle 25 Grenzwerte für die Minimierung und Maximierung im DoE zur Ermittlung eines Optimums (kursiv ange-
gebene Werte fließen in die Optimierung mit ein)  
Ziel: Maximierung der mechanischen Eigenschaften 
Temperatur 
in °C 
Rm in MPa Rp0,2 in MPa A in % 
20 304,5 233,2 4,8 
200 254,3 199,7 5,5 
250 191,3 128,8 7,7 
300 154,2 104,3 11,6 
Ziel: Minimierung der Warmrissneigung 
WRZ 
Von AlCuNiCoSbZr Angepasst* 
1,33 1,00 
Ziel: Minimierung des Anteils an Korngrenzphasen 
Phasenanteil 
Von AlCuNiCoSbZr Angepasst* 
5,5 % 8 % 
*An die Modellgegebenheiten angepasst. 
In sogenannten Sweet Spot Plots kann dargestellt werden, bei welchen Einstellungen der 
Eingangsgrößen die Grenzwerte der ausgewählten Zielgrößen erreicht werden. Im Sweet 
Spot Plot, der in Abbildung 76 dargestellt ist, werden jeweils in den dunkel markierten 
Bereichen die festgelegten Grenzen erreicht bzw. eingehalten, also ein Optimum (engl. 




Abbildung 76 Sweet Spot Plot aus den mechanischen Eigenschaften Rm, Rp0,2 und A bei 250 °C 
Durch Hinzunahme der zwei Kriterien Warmrissneigung und Phasenanteil wird der 
Sweet Spot weiter eingeschränkt. Die Obergrenze des Phasenanteils von 5,5 % kann nicht 
eingehalten werden, da dieser Wert laut Modell bei keiner Zusammensetzung erreichbar 
wäre. Somit wird der Grenzwert für den Phasenanteil sukzessive erhöht und schließlich 
auf 8 % festgesetzt. Die Warmrissneigung hingegen wird auf 1,0 statt 1,3 als Obergrenze 
reduziert. Schließlich ergibt sich ein Sweet Spot Plot, aus dem ein Optimum für Verifi-
zierungsversuche ausgewählt wird. Dafür wird die Legierung AlCu6.7Mn0.5Co0.1 ausge-
wählt, an der Warmrissneigung, mechanische Eigenschaften bis 300 °C sowie die ther-
mophysikalischen Eigenschaften bestimmt werden. 
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Abbildung 77 Sweet Spot Plot aus den mechanischen Eigenschaften bei 250 °C, der Warmrisszahl < 1,0 und einem 
Phasenanteil < 8 %  
Die Vorhersagewerte der mechanischen Eigenschaften werden, mit Ausnahme der Bruch-
dehnung bei 300 °C, von den Messwerten genau getroffen oder leicht übertroffen (s. 
Abbildung 78). Damit ist der Nachweis erbracht, dass das zugrundeliegende Regressions-
modell zuverlässig in der Lage ist, die mechanischen Eigenschaften bis 300 °C, mit Aus-
nahme der Bruchdehnung, vorherzusagen. Die mangelhafte Übereinstimmung zwischen 
Vorhersage und Messwert der Bruchdehnung bei 300 °C ist vor dem Hintergrund der 
niedrigen Modellqualität keine Überraschung. Rm und Rp0,2 bei 300 °C liegen nah am oder 
über dem Vorhersagewert, aber unterhalb der Referenzwerte von der Legierung Al-




Abbildung 78 Gegenüberstellung aus gemessenen und vorhergesagten mechanischen Eigenschaften mit den Referenz-
werten der konventionellen Legierung AlCuNiCoSbZr 
Das Modell sagt einen Phasenanteil von 7,3 % und eine Warmrisszahl von 0,94 voraus. 
Die Messung des Phasenanteils ergibt einen Mittelwert von 5,74 % und eine Standardab-
weichung von 1,4 %. Das Modell eignet sich somit auch zur Vorhersage des Phasenan-
teils. Bei der Messung der Warmrisszahl bestätigt sich die Befürchtung, dass die Modell-
qualität für eine Vorhersage nicht ausreicht, denn die gemessene Warmrisszahl beträgt 
1,58. Eine Modellerweiterung für die Warmrisszahl um weitere Versuchspunkte für quad-
ratische Modellterme erscheint sinnvoll.  
5.6 Untersuchung der thermophysikalischen Eigenschaften an zwei DoE-Legie-
rungen 
Die thermophysikalischen Eigenschaften werden am Optimum (AlCu6.7Mn0.5Co0.1, 
AC20) und an einer DoE-Legierung bestimmt. Aus den DoE-Legierungen wird die Legie-
rung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 (AC19) ausgewählt, da diese die höchsten mechani-
schen Eigenschaften bei 250 °C sowie die niedrigste Warmrisszahl aufweist (die zugehö-
rige Auswertungsmatrix ist im Anhang gelistet).  
Die thermische Leitfähigkeit und die Wärmeleitfähigkeit der Legierung 
AlCu6.7Mn0.5Co0.1 liegen höher als die der Legierung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3. Die 
Wärmekapazität liegt in ähnlichen Bereichen. Im Vergleich zur Referenzlegierung Al-
CuNiCoSbZr weisen beide DoE-Legierungen höhere thermophysikalische Eigenschaften 
auf.  
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Abbildung 79 Thermophysikalische Eigenschaften der Legierungen AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 (AC19) und 
AlCu6.7Mn0.5Co0.1 (AC20) 
Im Verifizierungsversuch hat sich gezeigt, dass die zugrundeliegende Annahme, dass eine 
hohe Wärmeleitfähigkeit einen niedrigen Phasenanteil bedingt, korrekt ist. In Abbildung 
80 ist die Wärmeleitfähigkeit der Legierungen AlCuNiCoSbZr, AlCu4Ti(Mg) und der 
zwei DoE-Legierungen vom Phasenanteil auf den Korngrenzen dargestellt. Es scheint 
kein eindeutiger Zusammenhang zwischen dem Phasenanteil und der Wärmeleitfähigkeit 
zu bestehen.  
 
Abbildung 80 Wärmeleitfähigkeit in Abhängigkeit vom Phasenanteil auf den Korngrenzen 
Neben der Wärmeleitfähigkeit wirken sich auch die Anzahl an Korngrenzen und der 
Anteil gelöster Elemente im Mischkristall auf die Wärmeleitfähigkeit aus. Die Wärme-
leitfähigkeit über der Korngrenze ist in Abbildung 81 dargestellt. Es ist zu erkennen, dass 
mit zunehmender Korngröße und dadurch mit sinkender Anzahl an Korngrenzen die 
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Wärmeleitfähigkeit steigt. Die Differenz zwischen den DoE-Legierungen zu den konven-
tionellen Legierungen fällt ebenso auf wie der Umstand, dass AC19 und AC20 bei ähnli-
chen Korngrößen deutlich unterschiedliche Wärmeleitfähigkeiten aufweisen.  
 
Abbildung 81 Wärmeleitfähigkeit in Abhängigkeit von der Korngröße 
Um den Anteil gelöster Elemente im Mischkristall quantifizieren zu können, wurden aus-
gewählte Proben (R2, R3, T1, T2, AC19, AC20) in der Mikrosonde vermessen. Bei der 
Auswertung wird nicht zwischen tatsächlich in der Matrix zwangsgelöstem Cu und se-
kundären Al2Cu-Phasen unterschieden – in beiden Fällen ist von einer Störung des Elekt-
ronenflusses durch die Matrix auszugehen. Der Umstand, dass teilkohärente Ausschei-
dungen das Gitter mehr verzerren als kohärente, wird an dieser Stelle vernachlässigt. Es 
ist davon auszugehen, dass ein Großteil der Ausscheidungen kohärent vorliegt, da die 
Proben vor der Messung der thermophysikalischen Eigenschaften für 300 Stunden bei 
400 °C ausgelagert wurden. Bei den angegebenen Elementgehalten handelt es sich um 
Probenmittelwerte eines Linescans, wie einer in Abbildung 83 zusammen mit einer Mik-
rosondenaufnahme zu sehen ist. Die Ergebnisse sind in Abbildung 82 (a) bis (d) darge-
stellt.  










Abbildung 82 Wärmeleitfähigkeit in Abhängigkeit vom Elementgehalt im Mischkristall (Mikrosonde) 
Sowohl ein höherer Cu- als auch Mn-Gehalt bewirkt eine moderate bzw. exponentielle 
Steigerung der Wärmeleitfähigkeit. Bei den Elementen Fe und Ti verhält es sich umge-
kehrt, wobei der Fe-Gehalt sehr gering ist und der Zusammenhang zur Wärmeleitfähig-
keit vernachlässigt werden kann. Der Ti-Gehalt hingegen hat einen deutlich negativen 
Einfluss. Die Legierung mit dem höchsten Ti-Gehalt ist die Legierungsvariante R2 (Al-
CuNiCoSbZr), die 0,25 Gew.-% Ti und 0,15 Gew.-% Zr enthält. Die Variante R3 mit 
umgekehrtem Ti:Zr-Verhältnis weist einen Ti-Gehalt von ~ 0,4 Gew.-% auf. Zr wurde 





Abbildung 83 Mikrosonden-Linescan der Legierung AlCu5.75Mn0.5Ni0.65Co0.3 
 
Zusammenfassung: 
 Die Anwendung des Phasenanteils auf den Korngrenzen hat sich als eine geeignete 
Hilfsvariable für den statistischen Versuchsplan gezeigt, die mit vergleichsweise 
geringem Aufwand ermittelt werden kann. Messungen an der Mikrosonde zur Be-
stimmung des Anteils an Elementen im Mischkristall sind zeitaufwendig und kos-
tenintensiv, ebenso wie die direkte Ermittlung der thermophysikalischen Eigen-
schaften. 
 Eine geringe Anzahl an Korngrenzen, gleichzusetzen mit groben Körnern, führt 
zu einer Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit. 
 Die mittels Mikrosonde ermittelten Anteile an Elementen im Mischkristall zeigen 
auf, inwieweit welche Elemente die Wärmeleitfähigkeit in den AlCu-Legierungen 
beeinflussen. Allerdings ist die Beschreibung „Elemente im Mischkristall“ dahin-
gehend einzuschränken, dass es sich nicht notwendigerweise um im Mischkristall 
gelöste Elemente handelt, sondern um Elemente, die als Dispersoide oder Sekun-
därausscheidungen vorliegen. Für diese Bestimmung sind höher auflösende Mes-
sungen erforderlich. 
 Die Einstellung eines niedrigen Ti-Gehaltes von 0,05 Gew.-% lässt höhere Wär-
meleitfähigkeiten zu.
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6 Diskussion  
6.1 Anwendung der statistischen Versuchsplanung für eine Legierungsentwick-
lung  
Die Anwendung der statistischen Versuchsplanung ermöglicht eine simultane Verfolgung 
mehrerer Ziele bei geringem Ressourceneinsatz für eine hohe Informationsdichte. Für eine 
Legierungsentwicklung bedeutet das im Idealfall, dass durch einen geeigneten Versuchs-
plan mehrere anwendungsrelevante Materialeigenschaften zeitgleich optimiert und bei 
geringem Versuchsaufwand aufgrund des Vorhersagepotentials überproportional viele In-
formationen über den Einfluss der Legierungselemente und ihre Wechselwirkungen ge-
wonnen werden können. Die Auswertung und Optimierung des statistischen Versuchs-
plans basiert auf einem interaktionsbasierten, zweistufigen Modell, dass mithilfe einer 
linearen Regressionsanalyse aufgestellt und angepasst wird. Die Legierungsentwicklung 
einer AlCu-Gusslegierung mit der Zielsetzung, die drei Eigenschaften der (a) reduzierten 
Warmrissneigung, (b) hohen Festigkeit bei erhöhter Temperatur und (c) hohen Wärme-
leitfähigkeit miteinander zu vereinen, hat einerseits eine vielseitig einsetzbare Legierung 
hervorgebracht und andererseits die Möglichkeit geschaffen, eine Legierungszusammen-
setzung für ein maßgeschneidertes Eigenschaftsprofil zu identifizieren.  
6.1.1 Bewertung der Zielerreichung bei diametralen Anforderungen 
Die Anforderungen, niedrige Warmrissneigung und hohe Warmfestigkeit bei gleichzeitig 
hoher Wärmeleitfähigkeit zu gewährleisten, verlaufen diametral zueinander und haben 
insbesondere bei der Festigkeit bei Raumtemperatur einen Kompromiss erforderlich ge-
macht. Hervorzuheben ist, dass durch die Auswahl der Legierungselemente und ihrer 
Gehalte bei einigen der untersuchten Zusammensetzungen eine niedrige oder gar keine 
Warmrissneigung auftritt – eine für sonst hoch warmrissanfällige AlCu-Gusslegierungen 
herausragende Eigenschaft. 
6.1.2 Bewertung der Anwendung eines interaktionsbasierten Modells  
Die angepassten Modelle für die quasi-statischen mechanischen Eigenschaften von Raum-
temperatur bis 250 °C zeigen eine ausreichend hohe Modellqualität und Vorhersagekraft, 
sodass zuverlässige Erwartungswerte für beliebige chemische Zusammensetzungen inner-
halb des Versuchsraums berechnet werden können.  
Eine zuverlässige Vorhersage der zu erwartenden Warmrissszahlen ist aufgrund der nied-
rigen Vorhersagequalität des Modells nicht möglich. Das interaktionsbasierte Modell 
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scheint für diese Zielgröße unzureichend zu sein und eine Erweiterung zu einem quadra-
tischen Modell, z.B. durch Hinzufügen weiterer Versuche auf Würfelkanten (Box-Behn-
ken-Design) oder sternförmig um den Center Point herum (Central-Composite-Design), 
erscheint sinnvoll.  
6.1.3 Bewertung der Anwendung einer Hilfsvariable für die Wärmeleitfähigkeit 
Der metallografisch bestimmte Anteil an Korngrenzphasen ist eine mit Einschränkungen 
durchaus anwendbare, geeignete Hilfsvariable für die Wärmeleitfähigkeit. Die Anzahl an 
Korngrenzen sowie der Anteil an Elementen im Aluminiumischkristall werden bei An-
wendung dieser Hilfsvariablen jedoch vernachlässigt, was zu einer Verschiebung der Er-
gebnisse führen kann.  
6.2 Vorhersagekriterien für Warmrissneigung und Korngröße bei AlCu-Gussle-
gierungen 
Die Vorhersage der Korngröße ist bei den konventionellen AlCu-Gusslegierungen mit 
dem empirischen Kennwert KF16 relativ gut (R2=0,82) möglich. Somit kann der Korn-
feinungszustand von AlCu-Schmelzen mit der thermischen Analyse überprüft werden. 
Die Anwendung des Growth Restriction Factors (GRF) zur Einstellung eines geeigneten 
Ti-Gehaltes einer Legierung für minimale Korngrößen funktioniert bei den verwendeten 
AlCu-Gusslegierungen bedingt. Der GRF ist bei mehrkomponentigen Legierungen durch 
auftretende Wechselwirkungen fehleranfällig.  
Die Vorhersage der Warmrissneigung über TFR und CSC ist bei Legierungssystemen, 
von denen experimentell bestätigte thermodynamische Kennwerte vorhanden sind, mög-
lich, wie sich an den konventionellen Legierungen gezeigt hat. Die Datenbasis scheint für 
binäre Co-, Mn- und Ni-haltige AlCu-Legierungen jedoch derart unzureichend zu sein, 
dass Vorhersagen mithilfe von thermodynamischen Berechnungen nicht möglich sind. 
Sowohl das nach Scheil-Gulliver berechnete Erstarrungsintervall als auch das empirisch 
aus der thermischen Analyse ermittelte Erstarrungsintervall haben sich bei den konven-
tionellen Legierungen als Vorhersagekriterien bewährt.  
6.3 Weiterführende Arbeiten  
Aufbauend auf dieser Arbeit ist eine detaillierte Untersuchung unterschiedlicher Wärme-
behandlungsparameter auf die mechanischen Eigenschaften angeraten. Möglicherweise 
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können die Wärmebehandlungszeiten verkürzt werden, ohne die mechanischen Eigen-
schaften einzuschränken.  
In Bezug auf die thermophysikalischen Eigenschaften sind die Grundlagen gelegt für eine 
Quantifizierung der Beiträge der einzelnen Gefügeparameter auf die Wärmeleitfähigkeit. 





7 Zusammenfassung  
Ressourcenschonende, effiziente Entwicklungen, Konstruktionen und Prozesse stehen im 
heutigen Maschinenbau aufgrund von umweltbedingten, politischen, wirtschaftlichen und 
gesellschaftlichen Anforderungen im Vordergrund. Ein anforderungsgerechter Leichtbau 
und endkonturnahe Herstellungsprozesse sind Bausteine, die effektiv dazu beitragen. In 
dieser Arbeit wurde gezeigt, dass es unter Einsatz der statistischen Versuchsplanung 
möglich ist, mehrere Zielgrößen simultan zu adressieren und dadurch eine zeit- und res-
sourceneffiziente Werkstoffentwicklung zu betreiben.  
In Vorbereitung auf die Legierungsentwicklung wurde eine ausführliche Literaturrecher-
che durchgeführt, wurden thermodynamische Berechnungen vorgenommen und in prak-
tischen Untersuchungen unter gleichbleibenden Versuchsbedingungen Referenzwerte von 
konventionellen AlCu-Gusslegierungen ermittelt. Dabei kristallisierte sich heraus, dass 
bei einem Kupfergehalt von 7,0 Gew-% an der Obergrenze des technisch üblichen Be-
reichs die Vorteile in Bezug auf Festigkeit und Warmrissneigung die Nachteile einer er-
höhten Sprödigkeit deutlich überwiegen. Zudem erwiesen sich die Legierungselemente 
Mangan, Nickel und Kobalt als vielversprechend hinsichtlich der Anforderungen an eine 
hohe Warmfestigkeit, Warmrissbeständigkeit und eine möglichst geringe negative Beein-
flussung der Wärmeleitfähigkeit. Unter Berücksichtigung der gewonnenen Erkenntnisse 
wurde für die Aufstellung eines statistischen Versuchsplans ein interaktionsbasiertes Re-
gressionsmodell zugrunde gelegt, in dem die vier Legierungselemente Kupfer (Cu), Man-
gan (Mn), Nickel (Ni) und Kobalt (Co) als Eingangsgrößen variiert wurden. Zudem 
wurde ein Titangehalt von 0,05 Gew.-% für alle Legierungen festgelegt, um den wachs-
tumshemmenden Effekt des Titans zusammen mit dem Kornfeinungsmittel AlTi5B1 für 
die Kornfeinung zu nutzen. Entsprechend der Anforderungen an den Werkstoff wurden 
die Warmfestigkeit bis 300 °C, die Warmrissbeständigkeit sowie die Wärmeleitfähigkeit 
als Zielgrößen formuliert. Insgesamt achtzehn AlCuMnCo(Ni)-Legierungen wurden er-
probt und analysiert.  
Das aus den Ergebnissen generierte Regressionsmodell zeigte gute Vorhersagen der me-
chanischen Eigenschaften bis einschließlich 250 °C sowie für den Anteil an Korngrenz-
phasen. Letzteres diente als „Phasenanteil“ als Hilfsvariable zur Darstellung der Wärme-
leitfähigkeit im statistischen Versuchsplan. Aus den Versuchen ging hervor, dass der 
Phasenanteil als Hilfsvariable gut geeignet ist, da er eine Tendenz in der Veränderung 
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der Wärmeleitfähigkeit anzeigt und zugleich in wirtschaftlicher Weise ermittelt werden 
kann. Wie sich außerdem gezeigt hat, besteht keine unmittelbare Korrelation zu den 
thermophysikalischen Eigenschaften, da neben den Phasen auf den Korngrenzen auch 
eine hohe Anzahl an Korngrenzen sowie im Mischkristall vorhandene Elemente und Pha-
sen die Leitfähigkeit in einem Werkstoff einschränken. Für die Warmrisszahl zeigte das 
aufgestellte Regressionsmodell niedrige Gütekriterien, d.h. die Vorhersagekraft des Mo-
dells ist für diese Zielgröße nicht ausreichend.  
Basierend auf den zuvor ermittelten Referenzwerte wurde anschließend aus dem Modell 
eine optimale Zusammensetzung AlCu6.7Mn0.5Co0.1 identifiziert, für die höchste me-
chanische Eigenschaften bei 250 °C, eine Warmrisszahl < 1,0 sowie ein Phasenanteil 
< 8 % vorhergesagt wurde. Die Versuchsergebnisse bestätigten die hohe Modellqualität 
für die mechanischen Eigenschaften und den Phasenanteil, zeigte aber auch, dass die 
Modellqualität für die Warmrisszahl nicht ausreichend war: die vorhergesagte Warmriss-
zahl wurde in den Versuchen nicht erreicht. Der niedrige Phasenanteil hingegen führte 
zu einer hohen Wärmeleitfähigkeit der Legierung. Im Vergleich zur Referenzlegierung 
AlCuNiCoSbZr, die unter den konventionellen Legierungen die höchste Warmfestigkeit 
bei 300 °C gezeigt hatte, weist das Optimum AlCu6.7Mn0.5Co0.1 überwiegend höhere 
Eigenschaften auf. Die mechanischen Eigenschaften bis einschließlich 250 °C und die 
Wärmeleitfähigkeit fallen beim Optimum höher aus als bei der AlCuNiCoSbZr und die 
Warmrissneigung ist mit 1,58 gleich.  
Die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit umfassen:  
 Es wurden mehrere chemische Zusammensetzungen von AlCu-Gusslegierungen er-
arbeitet, die eine niedrige oder gar keine Warmrissneigung sowie hohe quasi-sta-
tische mechanische Eigenschaften von Raumtemperatur bis 300 °C aufweisen.  
 Es wurde eine Legierung entwickelt, die höhere mechanische Eigenschaften bis 
250 °C und eine höhere Wärmeleitfähigkeit aufweist als eine konventionelle Refe-
renzlegierung. 
 Aus einem interaktionsbasierten und verifizierten Regressionsmodell wurden Kon-
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Anhang-Tabelle 1 Chemische Zusammensetzung und Dichte der zuvor aufgelisteten AlCu-Legierungen (Quellen: 1[21] 
2 [22] 3[23] 4[24] 5[25]  6[26] 7[74] 8[19]) 
Legierungs-
bezeichnung 
Cu Mn Ti Mg Fe Si 
A201.01 4,0-5,0 0,2-0,4 0,15-0,35 0,15-0,35 < 0,1 < 0,05 
208.02, 3 
Cr < 0,25 
3,5-4,5 < 0,5 < 0,25 < 0,1 < 1,2 2,5-3,5 
B2067, 8 4,3-5,0 0,4 0,01-0,24 0,24 0,05-0,12 0,04-0,06 
222.04 3,5-4,5 0,4-1,0 < 0,15 0,4-0,8 < 0,7 0,2-0,8 
242.05 3,5-4,5 < 0,35 < 0,25 1,2-1,8 < 1,0 < 0,7 
A242.06 3,7-4,5 < 0,1 0,07-0,2 1,2-1,7 < 0,8 < 0,6 
       
Legierungs-
bezeichnung 





A201.01 - - - < 0,1 3,0  
208.02, 3 




< 1,0 < 0,25 < 0,5 2,79  
B2067, 8 0.01 0.01 - <0,15 -  
222.04 - < 0,25 - < 0,15 2,79  
242.05 1,7-2,3 < 0,35 < 0,25 < 0,15 3,1  




Anhang-Tabelle 2 Bestimmung von Erstarrungskennwerten aus Abkühlungskurven und mittels thermodynamischer 
Berechnungen 
Parameter Bezeichnung Bestimmung 
Tliq, GG Berechnete Liquidustempera-




Abflachen der negativen Steigung 
der Abkühlungskurve; Wendepunkt 
in 1. Ableitung (links -> rechts); 
Maximum in 2. Ableitung 
Tsol, GG Berechnete Solidustemperatur 
im Gleichgewicht 
Thermodynam. Berechnung 
Tsol Gemessene Solidustemperatur Zunahme der negativen Steigung der 
Abkühlungskurve; Wendepunkt in 
1. Ableitung (rechts -> links); Mini-
mum in 2. Ableitung 
Tliq, min bzw. 
Tliq, max 
 Untere bzw. obere Liquidustempera-
tur 
Teut, min bzw. 
Teut, max 
 Untere bzw. obere eutektische Tem-
peratur 
∆Rekaleszenz  Temperaturdifferenz zwischen Tmin 
und Tmax sowohl bei Liduidus als 
auch der eutektischen Temperatur 
KF16(m>-2) Kennwert für die Korngröße  Starttemperatur TS,KF16(m>-2), wenn 
Steigung m der 1. Ableitung > -2 
K/s wird; Endtemperatur TE,KF16(m>-
2) liegt bei tE,KF16(m>-2) = t(TS,KF16(m>-2)) 
+ 16s; KF16(m>-2) berechnet sich aus 
Temperaturdifferenz TS,KF16(m>-2)- 
TE,KF16(m>-2) = KF16(m>-2) 
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Anhang-Tabelle 3 Ergebnisse der Spektralanalyse der DoE-Legierungen 
Nr. Proben Nr. Si Fe Mn Cu Ni Co Ti 
1 AC1-1 0,030 0,110 0,098 4,580 0,007 0,118 0,003 
2 AC2-1 0,030 0,100 0,096 7,070 0,003 0,116 0,003 
3 AC3-1 0,080 0,110 0,893 4,580 0,004 0,108 0,002 
4 AC4-02 0,030 0,100 0,913 7,230 0,008 0,110 0,002 
5 AC5-1 0,030 0,100 0,093 4,460 1,290 0,107 0,003 
6 AC6-2 0,030 0,100 0,100 7,150 1,290 0,106 0,003 
7 AC7-1 0,040 0,160 1,000 4,500 1,290 0,110 0,004 
8 AC8-3 0,040 0,090 0,884 6,890 1,290 0,110 0,003 
9 AC9-1 0,030 0,100 0,110 4,530 0,006 0,498 0,003 
10 AC10-3 0,080 0,100 0,101 7,050 0,004 0,495 0,003 
11 AC11-2 0,040 0,100 0,973 4,480 0,008 0,478 0,002 
12 AC12-01 0,030 0,110 0,905 7,040 0,004 0,482 0,002 
13 AC13-2 0,040 0,100 0,096 4,470 1,280 0,498 0,003 
14 AC14-01 0,160 0,100 0,095 7,030 1,240 0,504 0,003 
15 AC15-1 0,040 0,110 0,912 4,600 1,260 0,500 0,003 
16 AC16-01 0,040 0,090 0,928 7,100 1,240 0,507 0,003 
17 AC17-2 0,040 0,100 0,474 5,680 0,659 0,317 0,003 
18 AC18-2 0,040 0,110 0,485 5,710 0,660 0,307 0,003 





Fortsetzung Tabelle 3 
Nr. Proben Nr. Al V B Sn Zn Zr 
1 AC1-1 95,030 0,003 0,001 <0,00100 0,010 <0,00030 
2 AC2-1 92,540 0,005 0,001 0,009 0,009 <0,00030 
3 AC3-1 94,180 0,006 0,002 0,005 0,008 <0,00030 
4 AC4-02 91,550 0,006 0,003 0,008 0,009 <0,00030 
5 AC5-1 93,870 0,005 0,001 0,006 0,010 <0,00030 
6 AC6-2 91,160 0,005 0,001 0,009 0,012 <0,00030 
7 AC7-1 92,850 0,007 0,003 0,005 0,009 <0,00030 
8 AC8-3 90,630 0,007 0,003 0,006 0,008 <0,00030 
9 AC9-1 94,690 0,005 0,002 0,007 0,010 <0,00030 
10 AC10-3 92,120 0,005 0,002 0,009 0,009 <0,00030 
11 AC11-2 93,870 0,007 0,004 0,006 0,009 <0,00030 
12 AC12-01 91,380 0,007 0,004 0,008 0,009 <0,00030 
13 AC13-2 93,470 0,006 0,002 0,007 0,011 0,001 
14 AC14-01 90,800 0,005 0,002 0,020 0,011 0,000 
15 AC15-1 92,540 0,006 0,004 0,006 0,009 0,000 
16 AC16-01 90,040 0,007 0,004 0,008 0,007 0,001 
17 AC17-2 92,680 0,006 0,002 0,007 0,010 <0,00030 
18 AC18-2 92,650 0,006 0,002 0,008 0,009 <0,00030 





Anhang-Tabelle 4 Warmrisszahlen der DoE-Legierungen 
Legierung Kategorie Cu Mn Ni Co WRZ Standardabw. 
AC1 Niedrig 4,5% 0,1% 0,0% 0,1% 1,00 0,25 
AC22 Keine 7,0% 0,1% 0,0% 0,1% 0,50 0,43 
AC3 Mittel 4,5% 0,9% 0,0% 0,1% 1,92 0,38 
AC4 Mittel 7,0% 0,9% 0,0% 0,1% 1,42 0,58 
AC5 Niedrig 4,5% 0,1% 1,3% 0,1% 1,17 0,72 
AC6 Niedrig 7,0% 0,1% 1,3% 0,1% 0,92 0,14 
AC7 Niedrig 4,5% 0,9% 1,3% 0,1% 1,17 0,14 
AC8 Mittel 7,0% 0,9% 1,3% 0,1% 2,00 0,00 
AC9 Mittel 4,5% 0,1% 0,0% 0,5% 1,42 0,38 
AC102 Keine 7,0% 0,1% 0,0% 0,5% 0,25 0,43 
AC11 Hoch 4,5% 0,9% 0,0% 0,5% 2,50 0,43 
AC12 Mittel 7,0% 0,9% 0,0% 0,5% 1,83 0,29 
AC13 Mittel 4,5% 0,1% 1,3% 0,5% 1,67 0,52 
AC142 Niedrig 7,0% 0,1% 1,3% 0,5% 0,75 0,43 
AC151 Keine 4,5% 0,9% 1,3% 0,5% 0,17 0,29 
AC16 Mittel 7,0% 0,9% 1,3% 0,5% 1,42 0,14 
AC172 Keine 5,75% 0,5% 0,65% 0,3% 0,00 0,00 
AC182 Keine 5,75% 0,5% 0,65% 0,3% 0,33 0,58 
AC191 Keine 5,75% 0,5% 0,65% 0,3% 0,33 0,38 
1 Gruppe A 









GRF mit 0,02 
Gew.-% 
GRF mit 0,05 
Gew.-% Ti  






-0,016 0,098 13,812 18,341 25,134 70,422 
-0,044 0,067 20,802 25,331 32,124 77,412 
-0,017 0,097 14,142 18,671 25,464 70,752 
-0,046 0,065 21,346 25,874 32,668 77,956 
-0,031 0,081 17,619 22,147 28,941 74,229 
-0,062 0,048 25,209 29,738 36,531 81,819 
-0,033 0,079 18,038 22,567 29,360 74,648 
-0,060 0,050 24,600 29,128 35,922 81,210 
-0,019 0,094 14,771 19,300 26,093 71,381 
-0,050 0,061 22,135 26,663 33,457 78,745 
-0,019 0,094 14,733 19,262 26,055 71,343 
-0,049 0,062 21,904 26,433 33,226 78,514 
-0,036 0,076 18,818 23,347 30,140 75,428 
-0,068 0,041 26,652 31,181 37,974 83,262 
-0,038 0,074 19,241 23,769 30,563 75,851 
-0,066 0,043 26,192 30,720 37,514 82,802 
-0,040 0,072 19,712 24,241 31,034 76,322 
-0,040 0,072 19,760 24,289 31,082 76,370 
-0,040 0,071 19,915 24,443 31,237 76,525 
 
MIN(GRF) 13,812 18,341 25,134 70,422 













Anhang-Abbildung 2 Residuals vs. Variable Cu Plot 
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Anhang-Abbildung 7 Mechanische Eigenschaften der DoE-Legierungen bei 200 °C und 250 °C mit Angabe der Kenn-






Anhang-Abbildung 8 Konturendiagramm der Zugfestigkeit bei Raumtemperatur 
 
 







Anhang-Abbildung 10 Konturendiagramm der Zugfestigkeit bei 250 °C 
 
 





Anhang-Abbildung 12 Konturendiagramm der Rp0,2-Dehngrenze bei Raumtemperatur 
 
 





Anhang-Abbildung 14 Konturendiagramm der Rp0,2-Dehngrenze bei 250 °C 
 
 





Anhang-Abbildung 16 Konturendiagramm der Bruchdehnung bei Raumtemperatur 
 
 





Anhang-Abbildung 18 Konturendiagramm der Bruchdehnung bei 250 °C 
 
 





Anhang-Abbildung 20 Korngröße aus Sternkokille und Stabkokille über GRF 
 
 
